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In der vorliegenden Arbeit werden nanopartikelhaltige Suspensionen auf Ag- und Ni-Basis 
sowie Ag-Precursoren, die während des Erwärmungsprozesses Nanopartikel bilden, bezüg-
lich ihrer Eignung zum Fügen bei niedrigen Temperaturen untersucht. Dabei wird die, im 
Vergleich zum entsprechenden Massivmaterial, verringerte Schmelz- und Sintertemperatur 
von Nanopartikeln ausgenutzt. Da nach dem Schmelz- und Sinterprozess der Partikel die 
thermischen Eigenschaften des Massivmaterials vorliegen, ergibt sich ein großes Potential 
für die Herstellung hochfester und temperaturbeständiger Verbindungen bei gleichzeitig nied-
rigen Fügetemperaturen, was für eine Vielzahl von Fügeaufgaben von großem Interesse ist. 
In der Arbeit wird zunächst eine kommerzielle Ag-Nanopaste insbesondere bezüglich ihres 
thermischen Verhaltens charakterisiert. In der Folge werden Fügeverbindungen mit Cu-
Substraten hergestellt, die in Abhängigkeit verschiedener Prozessparameter bzgl. der Fes-
tigkeiten, der Mikrostruktur sowie der Bruchflächen detailliert charakterisiert werden. Dabei 
zeigt sich, dass insbesondere der Fügedruck einen signifikanten Einfluss auf die erreichba-
ren Festigkeiten ausübt. Mit hohen Fügedrücken können bei einer Fügetemperatur von 
300 °C höhere Verbindungsfestigkeiten als mit einem konventionellen Hartlot auf AgCu-
Basis (Löttemperatur: 780 °C) erreicht werden. Weiterhin werden erste Ergebnisse zum Fü-
gen von Stählen mit einer Ni-Nanopaste vorgestellt, mit der hohe Verbindungsfestigkeiten 
erzielt werden können. Schließlich wird mit Ag-Precursoren eine weitere Klasse möglicher 
Fügewerkstoffe vorgestellt, die erst während des Erwärmungs- bzw. Fügeprozesses Nano-
partikel bilden, was in einer deutlich vereinfachten Handhabbarkeit resultiert. Die Arbeit liefert 




Nanofügen, Nanolöten, Fügen bei niedrigen Temperaturen, Alternative Löten, Fügen mit 
Nanopartikeln, Nanosuspension, Ag-Nanopaste, Ni-Nanopaste, Ag-Precursor, Sintern Nano-
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In this thesis, Ag- and Ni-based nanoparticle-containing suspensions and Ag precursors, 
which form nanoparticles during heating, are examined with regard to their suitability for join-
ing at low temperatures. Nanoparticles exhibit a decrease in sintering and melting tempera-
ture in comparison to the corresponding bulk material. After melting and sintering of the na-
noparticles, the material behaves like the bulk material. Therefore, high-strength and tem-
perature-resistant joints can be produced at low temperatures, which is of great interest for 
various joining tasks. First, a commercially available Ag nanopaste is characterized in partic-
ular regarding to its thermal behavior. Subsequently, joints (substrate: Cu) are prepared with 
the Ag nanopaste. The influence of different process parameters on the strength behavior of 
the joints, the microstructure and the fracture surfaces is investigated. It is shown, that in 
particular the joining pressure exerts an essential influence on the achievable strengths. With 
high joining pressures, the strengths of conventionally brazed joints (AgCu brazing filler met-
al, brazing temperature: 780 °C) can be exceeded at a joining temperature of only 300 °C. 
Furthermore, first results for the joining of steels with a Ni nanopaste are presented, whereby 
high strengths can be achieved. Finally, with Ag precursors, an additional class of possible 
joining materials is presented, which form nanoparticles only during heating. This results in a 
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Mein damals 8-jähriger Sohn Elias bekam im Jahr 2012 in der Schule die Hausaufgabe, Ge-
genstände zu finden und zu messen, die einen Meter, einen Zentimeter und einen Millimeter 
groß  sind.  Durch  meine  Arbeit  war  ihm  der  Begriff  „Nanometer“  bereits  bekannt.  So  durfte  er,  
auf   eigenen  Wunsch,   auch   „einen  Nanometer“   in   seine   Liste   aufnehmen.   Später   fragte er 
sich, wie er den Nanometer eigentlich messen soll. Den Tipp einer Schulfreundin, er müsse 
halt mit dem Zollstock messen, kommentierte er folgendermaßen: 
„Einen Nanometer kann man nicht mit dem Zollstock messen, das sieht man nicht mal unter 
einem Mikroskop. Nanometer ist echt total winzig!“   




„Nano“  – wirklich unvorstellbar winzig. So passen auf dieses kleine Rechteck      
zwei Billionen (2.000.000.000.000) 1 nm große Partikel (die Berechnung basiert auf folgen-
den Daten: Länge des Rechteckes: 2 mm, Breite des Rechteckes: 1 mm, die Nanopartikel 
sind lediglich aneinandergereiht und nicht dicht gepackt). 
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1  Einleitung und Motivation 
 
Die stetige und in den letzten Jahrzehnten rasant fortschreitende Entwicklung in der Technik 
führt zu erhöhten Anforderungen an die eingesetzten Werkstoffe, aber auch zur Entwicklung 
und zum Einsatz gänzlich neuartiger Materialien. In diesem Zusammenhang nimmt die Füge-
technik eine Schlüsselrolle in der Produktionstechnik ein. Aus Gewichts- und Kostengründen 
wird zunehmend eine intelligente Mischbauweise gefordert: Durch eine geeignete Werkstoff-
auswahl sollen spezielle Eigenschaften nur an dem Ort des Bauteiles sichergestellt werden, 
an dem sie erforderlich sind. Dies führt zwangsläufig zu einer erhöhten Anzahl an Fügever-
bindungen in einem Bauteil. Die Herausforderungen für die Fügetechnik liegen dabei in der 
Optimierung, aber auch in der neuen Entwicklung von Fügeverfahren, um verschiedenartige 
Materialien und neu entwickelte Werkstoffe zuverlässig fügen zu können. Auch im Bereich 
konventioneller Werkstoffe ergeben sich für die Fügetechnik erhöhte Anforderungen. So sind 
zumeist höchste Festigkeiten der Bauteile gefordert, was die Entwicklung sogenannter Hoch-
leistungswerkstoffe mit speziell angepasstem resp. optimiertem Gefügedesign vorantreibt 
(bspw. hochfeste Feinkornstähle oder nanokristalline Materialien) [1-3]. Beim thermischen 
Fügen, welches hier ausschließlich betrachtet wird, führt eine zu starke thermische Belas-
tung jedoch zu unerwünschten Gefügeveränderungen dieser Hochleistungswerkstoffe und 
damit zum Verlust der zuvor eingestellten Eigenschaften. Als Beispiel seien hier Grobkorn-
bildung bei hochfesten Feinkornstählen oder nanokristallinen Stählen [4-6], Rekristallisation 
bei einkristallinen Nickelbasis-Superlegierungen [7-8] sowie Phasentransformationen bzw. 
Gefügeumwandlungen bei Al- und Ti-Legierungen [9-10] genannt, die zu starken Festigkeits- 
und Zähigkeitseinbußen führen. In diesem Zusammenhang ist die Reduzierung der Füge-
temperatur von entscheidender Bedeutung, um das optimierte Gefügedesign der Grund-
werkstoffe beizubehalten. 
Die Absenkung der Fügetemperatur ist grundsätzlich für viele Anwendungen im Bereich der 
thermischen Fügeverfahren, speziell des Lötens, bedeutend. So treten unerwünschte Festig-
keitsabfälle durch Kornwachstum bzw. Grobkornbildung nicht nur beim Löten der bereits ge-
nannten Hochleistungswerkstoffe, sondern bspw. auch beim Löten von Kupfer [11-13], un- 
und niedriglegierten Stählen sowie austenitischen Stählen [12-15] auf. Eine verringerte Füge-
temperatur könnte auch Festigkeitseinbrüche durch Rekristallisationsvorgänge vermeiden, 
die bei kaltumgeformten und vergüteten Werkstoffen bei hohen Löttemperaturen beobachtet 
werden [14, 16]. 
Ein weiterer Aspekt ist der beim Löten auftretende Verzug der Bauteile [14, 16]. Es wäre 
wünschenswert, Bauteile, die vor dem Fügeprozess bereits eine thermische Vergütung er-
fahren haben (bspw. Werkzeugstähle), bei Temperaturen unterhalb ihrer Anlasstemperatur 
zu löten. Damit könnte der Verzug minimiert werden, sodass eine Fertigung der Komponen-
ten auf Endmaß möglich ist. 
Eine abgesenkte Fügetemperatur ist auch für das Fügen von Werkstoffen mit unterschiedli-
chen thermischen Ausdehnungskoeffizienten, wie bspw. Metall-Keramik-Verbindungen oder 
Hartmetall-Stahl-Verbindungen von großem Interesse. Bei diesen Mischverbindungen ent-
stehen durch die unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten während des Lötprozesses 
oftmals hohe Eigenspannungen, die die Qualität der Verbindungen herabsetzen [12, 15, 17-
18]. Eine Absenkung der Fügetemperatur würde zu einer deutlichen Verringerung der ther-
misch induzierten Eigenspannungen führen, sodass qualitativ höherwertige Verbindungen 
herstellbar wären. 
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Auch für das Fügen von in der Automobil- und Luftfahrtindustrie im Zuge des Leichtbaus zu-
nehmend gefragten Verbundwerkstoffen (bspw. CFK) mit Metallen müssen noch geeignete 
Fügeverfahren entwickelt werden, die eine ausreichend hohe Festigkeit der Fügeverbindun-
gen gewährleisten [19]. Dabei ist aufgrund der polymerbasierten Werkstoffe eine niedrige 
Fügetemperatur unabdingbar. 
Eine reduzierte Fügetemperatur ist weiterhin für die Verbindungstechnik elektronischer Bau-
gruppen von höchstem Interesse. Die oftmals temperatursensiblen Bauteile erfordern eine 
niedrige Löttemperatur. Mit konventionell eingesetzten Weichloten werden allerdings nur 
unzureichende Zuverlässigkeiten der Verbindungen erreicht, die die Lebensdauer der Bau-
teile einschränken. Es müssen Alternativen gefunden werden, die eine niedrige Fügetempe-
ratur bei gleichzeitig verbesserten Eigenschaften gewährleisten [20]. 
Neben den bereits angesprochenen Vorteilen, die eine verringerte Fügetemperatur für ver-
schiedene Fügeaufgaben zur Folge haben würde, ergeben sich mit einer Absenkung der 
Fügetemperatur zudem ein deutlich reduzierter Energiebedarf und damit ein großes Kosten-
einsparpotential. Unter dem Aspekt der immer knapper werdenden Ressourcen und des zu-
nehmenden CO2-Ausstoßes hat sich das Thema  „Energieeffizienz“  in  den letzten Jahren zu 
Recht zu einem Brennpunktthema entwickelt [21-22]. Mit reduzierten Fügetemperaturen 
kann in diesem Kontext ein wichtiger Beitrag geleistet werden. Dabei ist neben der per se 
abgesenkten Fügetemperatur auch ein, je nach Werkstoff, eventuell möglicher kombinierter 
Löt- und Wärmebehandlungsprozess bedeutend. Als Beispiel sei hier das Löten von Nickel-
basislegierungen genannt. Nach dem Lötprozess erfahren diese Werkstoffe eine zwei- bis 
vierstufige Wärmebehandlung, die mit dem Ausscheidungshärten (845 °C bis 870 °C) ab-
schließt [7]. In diesem letzten Wärmebehandlungsschritt wäre auch ein gleichzeitiges Fügen 
denkbar, was in einer deutlichen Kostenersparnis resultieren würde. Grundsätzlich sind für 
diesen Temperaturbereich Lote verfügbar, jedoch erfüllen diese die beim Einsatz von Nickel-
basislegierungen geforderten Eigenschaften hinsichtlich mechanischer und thermischer Be-
lastbarkeit nur unzureichend. 
Die beispielhaften Aufzählungen zeigen die Vielzahl potentieller Anwendungsfelder, bei de-
nen eine verringerte Fügetemperatur vorteilhaft wäre oder gar zwingend erforderlich ist. Da-
bei ergibt sich in den Anforderungen eine gewisse Diskrepanz: Die Fügetemperatur soll mög-
lichst niedrig liegen und dennoch sollen aufgrund der komplexen Anforderungen an die Bau-
teile höchste Festigkeiten und Temperaturbeständigkeiten gewährleistet werden. Beim Löten 
ist die Schmelztemperatur des Zusatzwerkstoffes (Lot) die entscheidende Größe für die re-
sultierende Fügetemperatur. Nanoskalige Materialien weisen aufgrund ihres großen Oberflä-
chen-zu-Volumen-Verhältnisses eine verringerte Schmelztemperatur auf. Zudem liegen nach 
dem Schmelzprozess die Eigenschaften des Massivmaterials vor. Damit sollte es theoretisch 
möglich sein, die scheinbar paradoxen Bedingungen erfüllen und hochfeste und temperatur-
beständige Verbindungen bei niedrigen Temperaturen herstellen zu können. 
Demnach birgt die Nanotechnologie für die angesprochenen fügetechnischen Anforderungen 
ein großes Potenzial, welches in der vorliegenden Arbeit analysiert werden soll. 
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2.1 Begriff Nanotechnologie 
Obwohl der Begriff   „Nanotechnologie“   bereits seit Jahrzehnten in vielen Zweigen der Wis-
senschaft und Technik etabliert ist, hat sich lange Zeit keine allgemein anerkannte und ein-
heitliche Definition dieses Begriffes durchgesetzt [23]. Dies ist insbesondere auf die Komple-
xität und Vielschichtigkeit dieses fachübergreifenden Themas zurückzuführen. Im Jahr 2004 
wurde von der Royal Society in einem Bericht zu möglichen gesundheitlichen Risiken der 
Nanotechnologie [24] erstmals eine Begriffsdefinition vorgenommen. In Deutschland wird 
Nanotechnologie seit 2012 nach der DIN ISO/TS 80004-1 [25] definiert als: 
 „Anwendung der wissenschaftlichen Erkenntnisse zur Handhabung und Steuerung 
 von Substanzen im Nanomaßstab, um größen- und strukturabhängige Eigenschaften 
 und Phänomene zu nutzen, die sich von denen unterscheiden, die mit einzelnen 
 Atomen bzw. Molekülen oder mit höherskaligen Materialien verbunden  sind.“  [25] 
Der Begriff  „Nano“  leitet sich aus dem griechischen  „nãnos“  für  „Zwerg“  ab.  Mit  der Vorsilbe 
„nano“  wird  der milliardstel Teil (10-9) einer Maßeinheit angegeben. Ein Nanometer entspricht 
also 10-9 m. Zum Vergleich: ein menschliches Haar ist ca. 50.000 nm dick. Grundsätzlich 
wird in allen Wissenschafts- und Technikzweigen, die sich mit der Nanotechnologie beschäf-
tigen, der Größenbereich kleiner 100 nm als nanoskalig bezeichnet [25-27]. In diesem Grö-
ßenbereich weisen Systemkomponenten vollkommen neue Eigenschaften und Funktionalitä-
ten auf, die allein aus ihrer Nanoskaligkeit resultieren und damit ein enormes Potential für 
viele Technologiebereiche darstellen [23, 26]. 
So zählt die Nanotechnologie zu den acht Schlüsseltechnologien in der  „Hightech-Strategie 
2020“  der deutschen Bundesregierung [28]. Auch weltweit wird die Nanotechnologie als die 
Zukunftstechnologie bezeichnet [23, 26-28]. Teils wird in Zusammenhang mit der Nanotech-
nologie sogar von der Grundlage einer dritten industriellen Revolution gesprochen [6, 23, 
29]. Dabei waren einigen Theorien zufolge Nanopartikel bereits bei der Bildung der Planeten 
beteiligt, in Form von kosmischem Staub und Partikel-Partikel-Kollisionen [30]. Auch in der 
Natur spielen Nanostrukturen eine Rolle, denkt man an die durch Nanostrukturen hervorge-
rufene Färbung von Schmetterlingsflügeln [31] oder an den bekannten wasser- und schmutz-
abweisenden Effekt von Lotusblumen, der auf Oberflächenstrukturen im Nanometerbereich 
beruht [32]. Selbst der Mensch nutzt schon seit geraumer Zeit charakteristische Eigenschaf-
ten von Nanopartikeln: So konnten bspw. bereits im Mittelalter Glasmacher das Glas für Kir-
chenfenster durch Zugabe von Gold-, Silber- oder Kupferpartikeln rot oder blau einfärben, 
ohne jedoch den Hintergrund dafür zu kennen [33]. 
Die ersten wissenschaftlichen Betrachtungen zu diesem Thema erfolgten 1914 durch den 
Chemiker Wolfgang Ostwald mit dem Werk   „Die Welt der vernachlässigten Dimensionen“  
[34] und vor allem durch den Physiker Richard Feynman mit seiner legendären Rede 
„There‘s plenty of room at the bottom“  [35] auf der Tagung der American Physical Society im 
Jahr 1959. Diese visionäre Rede, in der Feynman die Potentiale von Materialien mit moleku-
laren Dimensionen vorhersagte, wird oftmals als die Geburtsstunde der Nanotechnologie 
angesehen [23]. Der eigentliche Begriff  „Nanotechnologie“  wurde aber erst 1974 durch Tani-
guchi [36] geprägt. Doch diese Arbeiten waren lediglich ein Blick in die Zukunft, wenngleich 
ein korrekter. Bis dato fehlten die entsprechenden Techniken, um Materialien bis in diese 
Größenordnung sichtbar zu machen. Erst mit der bahnbrechenden Entwicklung des Raster-
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tunnelmikroskops im Jahr 1981, für die 1986 der Physik-Nobelpreis verliehen wurde [26], war 
es möglich, Materialien bis hin zur atomaren Skala zu untersuchen. 
Mittlerweile hat die Nanotechnologie bereits Einzug in unserem alltäglichen Leben gefunden. 
Seit Jahren sind Produkte am Markt erhältlich, die durch Ausnutzung nanoskaliger Effekte 
verbesserte Eigenschaften aufweisen. So wird bspw. der bereits angesprochene Lotus-Effekt 
für Fassadenfarben oder schmutzabweisende Schutzschichten in Haushaltsgeräten und im 
Sanitärbereich ausgenutzt [26]. Im kosmetischen Bereich werden Sonnenschutzcremes mit 
TiO2- oder ZnO-Nanopartikeln hergestellt [31], in der Textilindustrie sind inzwischen antibak-
terielle und geruchshemmende Textilien mit Silberionen erhältlich [23]. Autoreifen enthalten 
Ruß-Nanopartikel (Carbon Black) für eine verbesserte Laufleistung und Straßenhaftung, im 
Automobilbau werden durch Einlagerung von Interferenzpigmenten Effektlacke und durch 
SiO2-Nanopartikel kratzfeste Lacke erzeugt [23]. 
Die genannten Anwendungsbeispiele, und noch einige mehr, haben bereits Einzug in die 
industrielle Produktion gefunden. Doch die Nanotechnologie bietet noch viele weitere Mög-
lichkeiten. Nach [29] steht das Forschungsgebiet der Nanotechnologie sogar noch am An-
fang und weist für nahezu alle Bereiche, beginnend von der Elektronik, über die Optik, die 
Medizin und die Energietechnik bis hin zum Bauwesen und der Umwelttechnik ein großes 
Potential auf [23]. Es ist anzunehmen, dass viele weitere innovative nanotechnologische Ei-
genschaften erst in Jahren oder gar Jahrzehnten in marktreifen Produkten genutzt werden 
können [23]. 
Die bereits aufgeführten, vielfältigen Beispiele zeigen, dass die Nanotechnologie als fächer-
übergreifendes Zusammenspiel aller natur- und ingenieurwissenschaftlichen Disziplinen an-
gesehen werden kann. Es erfolgt eine Unterteilung in die Felder Nanoelektronik, Nanomedi-
zin, Nanomaschinen, Nanomaterialien und Nanosysteme [37], was den Querschnittscharak-
ter dieses Forschungsgebietes verdeutlicht. In der vom BMBF veröffentlichten Studie „Zu-
kunftsoffensive Nanotechnologie“   [26] wird die Nanotechnologie als Schnittpunkt von Che-
mie, Physik und Biologie bezeichnet. In der Chemie erfolgt die Entwicklung insbesondere 
nach dem  „Bottom-up-Prinzip“.  Ausgehend von der atomaren oder molekularen Ebene wer-
den größere Strukturen im Nanometerbereich hergestellt, die ein großes Anwendungspoten-
tial in der Katalyse, Membrantechnik, Sensorik oder der Schichttechnologie aufweisen [26-
27]. In der Physik und Biologie verläuft die Entwicklung hingegen nach dem   „Top-down-
Prinzip“.  Durch  die sukzessive Verkleinerung von makroskopischen Strukturgrößen über mik-
roskopische bis in den Nanobereich, in dem heute quantenmechanische Effekte ausgenutzt 
bzw. Moleküle funktional  „designt“  werden können [6, 26-27]. So waren bspw. in der Mikro-
elektronik die stetige Miniaturisierung elektrischer und elektronischer Bauelemente (welche 
inzwischen bis in den Nanometerbereich vorgedrungen ist) durch lithographische Verfahren 
ein wesentlicher Treiber für die Nanotechnologie [23, 26, 37]. 
Es wurde bereits angedeutet: Die Möglichkeiten der Nanotechnologie sind noch lange nicht 
ausgeschöpft. Durch kontinuierliche Verbesserungen analytischer und präparativer Metho-
den sowie der Herstellungsverfahren und nicht zu vergessen, durch interdisziplinäre Zu-
sammenarbeit, besteht im Bereich der Nanotechnologie, oder in diesem Zusammenhang 
wohl besser Nanowissenschaft, weiterhin ein enormes Forschungs- und Innovationspotential 
[29]. 
Als Beispiel seien Nanomaterialien genannt, welche in der vorliegenden Arbeit verwendet 
werden. So verdeutlicht die jährlich steigende Anzahl an Fachpublikationen (Abbildung 2-1, 
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Abbildung 2-1: Anzahl der Fachpublikationen, Suchbegriff   „nanomaterials“,   Datenbank: 
Scopus, Stand: 03.06.2015 
 
2.2 Nanomaterialien 
2.2.1 Eigenschaften von Nanomaterialien 
Nach der   „Empfehlung der Europäischen Kommission zur Definition von Nanomaterialien“  
[38] wird ein Nanomaterial definiert als: 
 „ein natürliches, bei Prozessen anfallendes oder hergestelltes Material, das Partikel in 
 ungebundenem Zustand, als Aggregat oder als Agglomerat enthält, und bei dem 
 mindestens 50 % der Partikel in der Anzahlgrößenverteilung ein oder mehrere Au-
 ßenmaße im Bereich von 1 nm bis 100 nm haben.“  [38] 
Abhängig von der Anzahl der Dimensionen, die im nm-Bereich (1 – 100 nm) liegen, werden 
Nanomaterialien eingeteilt in: 
 Nanopartikel (drei Dimensionen im nm-Bereich) 
 Nanoröhren/Nanofasern/Nanostäbchen (zwei Dimensionen im nm-Bereich) 
 Nanoplättchen/Nanoschichten (eine Dimension im nm-Bereich) [29]. 
Nanomaterialien sind hinsichtlich ihrer Größe in den Übergangsbereich zwischen molekula-
ren Strukturen hin zu kontinuierlichen makroskopischen Strukturen einzuordnen [26, 29]. 
Daher weisen, wie bereits in Kapitel 2.1 angedeutet, nanoskalige Werkstoffe vollkommen 
andere, zum Teil sogar gegensätzliche Eigenschaften im Vergleich zum entsprechenden 
Massivmaterial auf. Viele physikalische und chemische Eigenschaften, die im makroskopi-
schen Bereich größenunabhängig sind, sind im Nanometerbereich größenabhängig [27, 29]. 
So weisen Nanomaterialien veränderte thermodynamische, mechanische, optische, kataly-
tische, elektronische, magnetische und thermische Eigenschaften auf [27, 29-30]. Die verän-
derten Eigenschaften führen zu vollkommen neuen Möglichkeiten, Funktionen und damit 
Anwendungsfeldern nanostrukturierter Materialien, sodass diese als eine wichtige neue 
Klasse von Materialien bezeichnet werden können.  
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Die veränderten Eigenschaften beruhen insbesondere auf dem Oberflächeneffekt (große 
spezifische Oberfläche) von nanoskaligen Werkstoffen und quantenmechanischen Effekten, 
die im nm-Bereich berücksichtigt werden müssen [27, 29]. 
 
2.2.1.1 Oberflächeneffekt 
Der auf dem großen Oberflächen-zu-Volumen-Verhältnis beruhende Oberflächeneffekt be-
einflusst insbesondere die physikalischen und chemischen Eigenschaften nanoskaliger Ma-
terialien. Das große Verhältnis von Oberflächen- zu Volumenatomen lässt sich anhand eines 
zwar idealisierten, aber anschaulichen Würfelmodells verdeutlichen (Abbildung 2-2): Bereits 
die Halbierung der Kantenlänge eines Würfels führt zu einer Verdopplung der Oberfläche. 
 
 
Kantenlänge des Würfels 100 nm 10 nm 1 nm 
Totale Anzahl an Atomen 1.000.000.000 1.000.000 1000 
Volumenatome 994.011.992 941.192 512 
Oberflächenatome 5.988.008 58.808 488 
Oberflächen-zu-Volumen-Verhältnis 0,006 0,062 0,953 
Abbildung 2-2: Würfelmodell zur Veranschaulichung des großen Oberflächen-zu-Volumen-
Verhältnisses von Nanomaterialien, Berechnung für Wasserstoff mit einem Atomradius von 
RAtom = 0,05 nm [39], nach [23] 
 
Unter der Annahme eines Würfels mit einer Kantenlänge von 100 nm, gefüllt mit Wasser-
stoffatomen mit einem Atomradius von RAtom = 0,05 nm [39], ergibt sich eine Gesamt-
Atomanzahl von 109, wobei 0,6 % der Atome an der Oberfläche sitzen. Bei einer Verkleine-
rung des Würfels auf eine Kantenlänge von 1 nm enthält er nur noch 1000 Atome, wobei das 
Oberflächen-zu-Volumen-Verhältnis auf 95,3 % gestiegen ist [29]. Der Oberflächenanteil  δS 





 Formel 2-1 
 δୗ Oberflächenanteil 
 N Anzahl aller Atome 
 
Mit sinkender Partikelgröße steigt also der Anteil an Oberflächenatomen (hohe spezifische 
Oberfläche). Folglich bestimmen insbesondere die Oberflächenatome die physikalischen und 
chemischen Eigenschaften von nanoskaligen Materialien. Da die Oberflächenatome nur zum 
Partikelinneren mit gleichartigen Nachbarn umgeben sind (koordinativ nicht abgesättigt), 
weisen sie einen energetisch ungünstigeren Zustand und damit eine erhöhte Oberflächen-
energie im Vergleich zu den Volumenatomen auf [29]. Die eigenschaftsbestimmenden Ober-
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flächenatome verfügen also über eine wesentlich verringerte Bindungsenergie und Stabilität. 
Daher zeigen sie starke Bestrebungen, Bindungen einzugehen und Moleküle zu absorbieren, 
was sich neben einer erhöhten chemischen Reaktivität auch in einer verringerten Schmelz- 
und Sintertemperatur von nanoskaligen Materialien äußert [29-30]. Aufgrund der erhöhten 
chemischen Reaktivität sind Nanomaterialien prädestiniert für Anwendungen als Adsorpti-
onsmittel, für katalytische Anwendungen oder auch in der Medizin, da bspw. wasserunlös-
liche Stoffe in Form von Nanopartikeln vom Körper aufgenommen und gezielt zum Wirkort 
transportiert werden können (Drug-Delivery-Systeme) [23, 29]. 
Die ebenfalls durch den Oberflächeneffekt hervorgerufene Absenkung der Schmelz- und 
Sintertemperatur wird derzeit schon in der Mikroelektronik für das Sintern elektrisch leitfähi-
ger Strukturen [41-43] oder für die Herstellung von keramischen Werkstoffen [29] eingesetzt 
und hat zudem ein großes Potential für das Fügen bei niedrigen Temperaturen, welches in 
der vorliegenden Arbeit untersucht wird. Die verringerte Schmelz- und Sintertemperatur wird 
in Kapitel 2.3.1 detaillierter behandelt. 
 
2.2.1.2 Größenquantisierungseffekt 
Der Größenquantisierungseffekt beeinflusst insbesondere die elektrischen, optischen und 
magnetischen Eigenschaften von nanoskaligen Materialien [29-30]. Dieser Effekt beruht da-
rauf, dass die Bandlücke (Abstand von Valenzband und Leitungsband), die die elektrischen 
und optischen Eigenschaften eines Materials bestimmt, im nm-Bereich größenabhängig ist 
[29]. Bei sehr kleinen Nanopartikeln vergrößert sich die Bandlücke, sodass aus den Energie-
bändern diskrete, quantisierte Energieniveaus entstehen [29]. Diese, auch als Quantenpunk-
te („Quantum  Dots“)  oder Q-Teilchen bezeichneten Nanopartikel absorbieren Licht erst bei 
kürzerer Wellenlänge [29]. Der Effekt wird bspw. in elektronischen und optoelektronischen 
Anwendungen, wie der Entwicklung von LEDs durch Einbettung von CdSe-Nanokristallen in 
eine Polymermatrix ausgenutzt [29] oder bei der Herstellung von optischen Schaltern und 
Lichtleitern durch Einbettung von Halbleiter-Nanopartikeln in eine Glasmatrix [29]. Weitere 
Anwendungsbeispiele sind Solarzellen, Farbstoffpolarisatoren für Flüssigkristallanzeigen, 
Gassensoren, CNTs als Transistoren, Kondensatoren oder Elektroden [23, 29-30]. Weiterhin 
können Quantum Dots als optische Speichermedien verwendet werden, welche wesentlich 
höhere Datendichten als konventionelle Speicherbauteile ermöglichen [29].  
Die Veränderung der magnetischen Eigenschaften ist darauf zurückzuführen, dass bei klei-
nen Nanopartikeln der Durchmesser des Partikels im Bereich der Ausdehnung der 
Weiß‘schen Bezirke liegt [29]. Daher ist das Partikel ein in eine Richtung magnetisierter 
Permanentmagnet (single magnetic domain) [29]. Da keine Wechselwirkungen mit anderen 
magnetischen Bezirken erfolgen, bedarf es weit weniger Energie zur Ummagnetisierung (ho-
he Koerzivität). Dies führt z.B. zu einer deutlich erhöhten Aufnahmekapazität magnetischer 
Materialien bei der Verwendung von Nanopartikeln, was u.a. Anwendung bei magnetischen 
Speichermaterialien mit hoher Speicherdichte findet [23, 29-30, 40]. 
 
2.2.2 Herstellung von Nanopartikeln und Nanosuspensionen 
Nanopartikel weisen ein enormes Potential für eine Vielzahl von Produkten wie bspw. Kata-
lysatoren, Sensoren, elektromagnetischen Speichern und medizinischen Erzeugnissen auf 
[23] und finden auch in der vorliegenden Arbeit Anwendung. Daher wird im Folgenden die 
Herstellung dieser Klasse von Nanomaterialien beschrieben. 
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Für die Herstellung von Nanopartikeln kann eine Vielzahl an Prozessen eingesetzt werden, 
welche bspw. in [29] ausführlich beschrieben sind. Grundsätzlich werden zwei Methoden 
unterschieden: Bei der   „Top-down-Methode“  werden nanoskalige Materialien in einem me-
chanisch-physikalischen Herstellungsprozess durch eine Zerkleinerung des makroskopi-
schen Ausgangsmaterials hergestellt. Bei der  „Bottom-up-Methode“  erfolgt die Herstellung in 
einem chemischen Prozess, wobei die Strukturen ausgehend von Atomen oder Molekülen 
aus einer Lösung oder der Gasphase hergestellt werden [29, 37]. Die Miniaturisierung über 
die Top-down-Methode kann bspw. über Mahlprozesse erfolgen [29, 37]. Allerdings ist bei 
diesen Verfahren die Partikelgrößenverteilung relativ breit und die Größe der Partikel nur 
schwer kontrollierbar. Zudem führen Mahlprozesse zwangsläufig zu Verunreinigungen durch 
die Mahlkugeln [29, 37]. Eine relativ neue Top-down-Methode stellt die Laserablation [44] 
dar, die in den kommenden Jahren sicher noch einiges Entwicklungspotential bietet. 
Bei der inzwischen sehr weit verbreiteten Bottom-up-Methode werden in chemischen Pro-
zessen die nanoskaligen Strukturen gezielt aus Atomen, Ionen bzw. Molekülen aufgebaut, 
was eine sehr genaue Kontrolle der Partikelgröße, -morphologie und -verteilung ermöglicht. 
Hierbei kann eine Vielzahl von Prozessen eingesetzt werden. Grundsätzlich erfolgt eine Un-
terscheidung in: 
 Flüssigphasenprozesse (bspw. Fällungsreaktionen und Sol-Gel-Prozesse) sowie 
 Gasphasenprozesse (Aerosolverfahren wie Flammenhydrolyse und Sprühhydrolyse) 
[29-30]. 
Die Bildung der Nanopartikel erfolgt bei beiden Prozessen entsprechend Abbildung 2-3. Ab 
einer kritischen Übersättigung setzt die Keimbildung ein. Die Keime wachsen an und es bil-
den sich Primärpartikel, die durch Transportmechanismen und Partikelwechselwirkungen 
wachsen und schließlich Agglomerate bilden [40, 45]. Die entsprechenden Mechanismen, 
die zur Keimbildung und zum Wachstum führen, unterscheiden sich für Flüssig- und Gas-
phasenprozesse und werden im Folgenden näher beschrieben.  
Bei der Herstellung von Nanopartikeln aus der Gasphase wird, je nach Aggregatzustand der 
Ausgangsstoffe, unterschieden in: 
 Gas/Partikel-Umwandlung und 
 intrapartikuläre Umwandlung [29]. 
Bei der Gas/Partikel-Umwandlung erfolgt die Keimbildung über ein durch schnelle Abkühlung 
in den übersättigten Zustand gebrachtes Gas des Produktmaterials. Das weitere Partikel-
wachstum erfolgt, je nach Werkstoff und Prozessparameter, durch Kondensation, chemische 
Reaktionen an den Partikeloberflächen oder im Partikelinneren sowie durch Koagulations-
vorgänge (Kollision und Haftung von Partikeln) und Koaleszenzvorgänge (Fusion/Ver-
schmelzen von Partikeln) [29]. Ein bekanntes Beispiel für die Gas/Partikel-Umwandlung stellt 
die Flammensynthese dar, mit der bspw. großtechnisch Ruß, TiO2 oder SiO2 hergestellt wer-
den [29]. Weitere Verfahren, die auf der Gas/Partikel-Umwandlung basieren, sind bspw. die 
Plasmasynthese, Verfahren in Heißwandreaktoren oder Inertgaskondensationsverfahren 
[29]. 
Bei der intrapartikulären Umwandlung werden die Nanopartikel aus flüssigen oder festen 
Aerosolen durch chemische Reaktionen gewonnen [29]. Hierzu zählen im Grunde alle 
Sprühverfahren wie bspw. die Sprühtrocknung oder die Sprühpyrolyse. 
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Abbildung 2-3: Thermodynamik der Bildung von Nanopartikeln, nach [40, 45] 
 
Die wichtigsten Herstellungsverfahren von Nanopartikeln aus der flüssigen Phase sind: 
 Fällungen und 
 Sol-Gel Prozesse [29]. 
Sol-Gel Prozesse finden insbesondere bei der Herstellung poröser Nanomaterialien wie Zeo-
lithe oder oxidischer Nanopartikel Anwendung [29]. In der Regel wird bei diesen Prozessen 
mit Hilfe von Säuren oder Basen eine Alkoxid-Lösung umgesetzt. Durch Hydrolyse und Kon-
densation mit gekoppelter Polymerisation erfolgt die Umsetzung zu einem oxidischen Poly-
mer sowie dessen Wachstum, bis ein Gel entsteht [29]. Nach der Trocknung des Gels liegt 
ein hochporöses Netzwerk mit einer großen Oberfläche vor [29]. 
Fällungsreaktionen, bei denen Feststoffe aus einer Metallionen enthaltenden Lösung herge-
stellt werden, zählen zu den am weitesten verbreiteten Herstellungsprozessen von Nanopar-
tikeln [29]. Sie werden bspw. in großem Umfang eingesetzt, um Aluminium- und Zirkonoxid 
herzustellen [29]. Aber auch die Herstellung von metallischen Nanopartikeln ist mit diesem 
Verfahren möglich. Bei der Fällung setzt die Keimbildung durch die Übersättigung von in 
wässrigen oder organischen Lösungen gelösten Salzen ein. Das Wachstum erfolgt zumeist 
durch Diffusion oder Ostwald-Reifung [29]. Durch Koagulationsvorgänge können schließlich 
Agglomerate (beruhend auf interpartikulären van-der-Waals-Kräften) entstehen [29], die je-
doch verhindert werden sollen und deren Vermeidung im folgenden Abschnitt beschrieben 
wird. 
Nach der DLVO-Theorie wirken in kolloidalen Systemen zum einen Van-der-Waalssche An-
ziehungskräfte und zum anderen elektrostatische Abstoßungskräfte zwischen den disper-
gierten Teilchen [46-47]. Um eine Stabilität der Partikel zu erreichen und damit Agglomera-
tionen und Aggregationen zu verhindern, müssen die Abstoßungskräfte größer sein als die 
Anziehungskräfte. Aufgrund der hohen Oberflächenenergie weisen Nanopartikel eine sehr 
hohe Agglomerationsneigung auf, die jedoch durch Oberflächenmodifizierungen minimiert 
werden kann. Neben dem Schutz vor Agglomerationen, der wichtig ist, da bei Vergrößerung 
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nicht mehr ausgenutzt werden können, schützt die Stabilisierung die Partikel zudem vor Oxi-
dation. Dabei sind zwei Arten der Oberflächenmodifizierung zur Stabilisierung der Partikel 
möglich: die elektrostatische Stabilisierung und die sterische Stabilisierung, Abbildung 2-4 
[29, 46, 48]. Bei der elektrostatischen Stabilisierung, die insbesondere in verdünnten Syste-
men Anwendung findet, werden durch kontrollierte Elektrolytzugabe Ionen auf der Oberflä-
che der Partikel absorbiert. Es bildet sich eine elektrische Doppelschicht (Gouy-Chapman-
Schicht) aus, die zu Coloumbschen Abstoßungskräften zwischen den Partikeln führt, Abbil-
dung 2-4a) [29, 46, 48]. Ist die Kraft der elektrostatischen Abstoßung zwischen den Partikeln 
größer als die interpartikulären van-der-Waals-Kräfte, können Agglomerationen der Partikel 
erfolgreich vermieden werden [29]. 
Bei der sterischen Stabilisierung, die insbesondere bei der Verwendung organischer Lö-
sungsmittel mit hohen Partikelkonzentrationen eingesetzt wird, werden ungeladene Moleküle 
mit hydrophilen funktionellen Gruppen auf der Oberfläche der Partikel adsorbiert, die einen 
Kontakt der Partikel verhindern, Abbildung 2-4b) [29, 46, 48]. Eingesetzt werden hier bspw. 
Tenside, Polymere, Alkylamine, langkettige Alkylcarbonsäuren und langkettige Alkylphos-
phane, die die Beweglichkeit der Partikel einschränken und Agglomerationen vermeiden 
[46, 48]. 
 
a)   b)   
Abbildung 2-4: Oberflächenmodifikationen von Nanopartikeln zur Vermeidung von Agglome-
rationen, a) Elektrostatische Stabilisierung, nach [46]; b) Sterische Stabilisierung, nach 
[46, 48] 
 
Synthese von Silbernanopartikeln 
Da ein Großteil der Versuche dieser Arbeit mit Silbernanopartikeln durchgeführt wird, soll im 
Folgenden noch näher auf deren Herstellung eingegangen werden. 
Für die Synthese von Silbernanopartikeln werden in den meisten Veröffentlichungen Fäl-
lungsreaktionen verwendet. Hier hat sich vor allem der sogenannte Polyol-Prozess bewährt, 
der eine Weiterentwicklung der bereits 1889 von Lea veröffentlichten Carey Lea Methode 
[49] darstellt. Zur Erzeugung der Nanopartikel wird ein Silbersalz, meist Silbernitrat (AgNO3), 
in einem Lösungsmittel (häufig Ethylenglykol oder Polyethylenglykol) gelöst und schließlich 
durch ein Reduktionsmittel, welches beim Polyol-Prozess meist dem Lösungsmittel Ethylen-
glykol entspricht, zu metallischem Silber reduziert [50-54]. Zusätzlich erfolgt eine Zugabe von 
Stabilisatoren, wobei meist Fettsäuren wie Stearin-, Palmitin- oder Ölsäure [51, 55-57] oder 
auch Polymere wie PVA und PVP [50, 58-59] eingesetzt werden, was einer sterischen Stabi-
lisierung entspricht. Die Lösung wird auf 100 °C bis 200 °C erwärmt, wobei das Ethylenglykol 
die Ag+-Ionen des AgNO3 zu elementarem Silber reduziert (Formel 2-2). Gleichzeitig oxidiert 
das Ethylenglykol zu Diacetyl (Formel 2-3) [60]. 
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2Ag+ + 2e- →  2Ag Formel 2-2 
  
2CH2OH – CH2OH  →  2CH3CHO + 2H2O  →   Formel 2-3 
CH3 – CO – CO – CH3 + 2H2O + 2H+ + 2e- 
 
Wenn die Lösung mit elementarem Silber übersättigt ist, beginnt die Keimbildung und an-
schließend das Partikelwachstum. Der passivierende Stabilisator bestimmt dabei die resultie-
rende Partikelgröße und schützt die Partikel vor Oxidation und Agglomeration. Die Stabilisa-
tormoleküle sind durch chemische Bindungen an den Partikeln adsorbiert (Chemisorption) 
[61]. Die Bindung erfolgt dabei über polare funktionelle Gruppen [61]. In der Literatur findet 
man häufig das Polymer Polyvinylpyrrolidon (PVP) als Stabilisator für Ag-Nanopartikel 
(Abbildung 2-5) [50, 58-59]. Die Bindung des Pyrrolidons (5-Ring aus einem Stickstoffatom, 
vier Kohlenstoffatomen und einem doppelt gebundenem Sauerstoffatom) erfolgt über das 
Stickstoffatom an eine abgesättigte Kohlenstoffkette, Abbildung 2-5. Über die freien Elektro-
nenpaare des Sauerstoffs kann das PVP an das Silbersubstrat chemisorbieren (Abbildung 2-
6) [62]. 
Weitere mögliche Stabilisatoren auf Vinyl-Basis sind Polyacrylsäure ((C2H3COOH)n) [54] und 




Abbildung 2-5: Struktur von Polyvinylpyrrolidon 
[64] 
Abbildung 2-6: Chemisorption von 
Polyvinylpyrrolidon an Silber (sche-
matische Darstellung) [62] 
 
Zudem können für die Passivierung der Nanopartikel monomere Substanzen verwendet 
werden, die selbstorganisierende Monoschichten (SAM: Self-Assembled Monolayer) auf der 
Metalloberfläche bilden [20]. Veröffentlichungen zeigen ein verbessertes Desorptionsverhal-
ten dieser Passivierung, wodurch eine noch genauere Steuerung des Sinterprozesses mög-
lich ist [51, 55-57]. Es werden Thiole, Amine, oder sehr häufig auch Fettsäuren verwendet. 
Fettsäuren bestehen aus einer Kohlenwasserstoffkette sowie einer funktionellen Carboxyl-
gruppe (–COOH), Abbildung 2-7. Durch die Abspaltung des Wasserstoffatoms des –COOH 
gehen die Säuren unter Bildung eines vollwertigen, nicht freien Silbersalzes eine Bindung mit 
der Silberoberfläche des Partikels ein (Chemisorption, Abbildung 2-8) [57, 65-66]. Am häu-
figsten findet sich die Passivierung mit Ölsäure [51, 55-56]. Aber auch der Einsatz von Myris-
tin-, Stearin- [55-57] oder Palmitinsäure [57] sind möglich. 
 
Ag 
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a)                                     b)  
Abbildung 2-7: Strukturformel und Kalottenmo-
dell von a) Ölsäure und b) Stearinsäure [67] 
Abbildung 2-8: Bindung von Fett-
säuren an Silber am Beispiel von 
Myristinsäure [56] 
 
Die durch die Synthese erhaltene, stabilisierte nanopartikelhaltige Lösung wird schließlich 
gewaschen, getrocknet und anschließend in eine für den jeweiligen Anwendungsfall geeig-
nete Applikationsform überführt. Dabei kann die Viskosität der Nanosuspension durch Aus-
wahl entsprechender Lösungsmittelgemische (bspw. Terpineol, Butanol, Ethanol, Texanol) 
gezielt eingestellt werden [50, 68-72]. Während in der Mikroelektronik druckbare Nanotinten 
eingesetzt werden, sind beim Fügen für eine einfache Applikation der Nanosuspension ins-
besondere höherviskose Nanopasten von Interesse. 
 
2.3 Fügen mit Nanosuspensionen 
2.3.1 Verringerte Schmelztemperatur von Nanopartikeln 
Beim Fügen mit Nanosuspensionen wird gezielt die verringerte Schmelztemperatur von 
Nanopartikeln ausgenutzt. Dieser auf dem großen Oberflächen-zu-Volumen-Verhältnis beru-
hende Effekt wurde in Kapitel 2.2.1.1 bereits angesprochen und soll im Folgenden näher 
betrachtet werden. 
Der Aggregatszustand eines Körpers wird durch das Verhältnis von Bindungsenergie zu 
thermischer Energie bestimmt [73]. Durch den hohen Anteil an Oberflächenatomen bei 
Nanopartikeln und der resultierenden niedrigen Bindungsenergie ist die erforderliche thermi-
sche Energie zum Freigeben des festen Aggregatzustandes verringert. Ab einem gewissen 
Größenbereich ist die Schmelztemperatur also größenabhängig. Diese Größenabhängigkeit 
kann durch klassische thermodynamische Analysen berechnet werden (Gibbs-Thomson-
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ΔT୫   =   
4σ   ∙   T୫   ∙ M
Δh୤    ∙   ρ   ∙ r
 Formel 2-4 
 ΔTm Absenkung der Schmelztemperatur 
 σ Spezifische Oberflächenenergie 
 Tm Schmelztemperatur Bulkmaterial 
 M Molare Masse 
 Δhf Spezifische Schmelzenthalpie 
 ρ Dichte 
 r Radius Nanopartikel 
 
Der Übergang vom festen in den flüssigen Aggregatzustand wurde bereits 1910 von Linde-
mann (Lindemann-Kriterium [76]) beschrieben: Beim Erwärmen eines festen Körpers 
schwingen die Atome immer stärker um ihren Gitterplatz, sodass sich der Abstand zwischen 
den Atomen erhöht. Im festen Zustand halten die Anziehungskräfte zwischen den Atomen 
diese aber noch an ihrem Gitterplatz. Ab einer bestimmten Temperatur (Schmelztemperatur) 
ist die Schwingungsamplitude jedoch so groß, dass die Gitterstruktur teilweise zusammen-
bricht. Die Atome bzw. Gruppen von Atomen können sich nun frei bewegen, was dem flüssi-
gen Zustand entspricht [77]. 
Nanopartikel weisen einen sehr großen Anteil an Oberflächenatomen auf (Kapitel 2.2.1.1). 
Diese sind nur zum Partikelinneren von Nachbarn umgeben (koordinativ nicht abgesättigt) 
[29]. Durch die geringere Koordinationszahl sind die Oberflächenatome sehr instabil und 
können leichter schwingen, sodass weniger Energiezufuhr nötig ist, um sie in den flüssigen 
Zustand zu überführen [29]. 
Die Absenkung der Schmelztemperatur bei sehr kleinen Partikeln oder auch sehr dünnen 
Schichten ist bereits seit längerer Zeit bekannt [75, 78-80]. Bereits 1909 wurde durch Paw-
low [78, 81] theoretisch eine Schmelztemperaturabsenkung von kleinen Kristallen vorherge-
sagt. 1954 gelang Takagi [79] ein erster experimenteller Nachweis. In den folgenden Jahren 
beschäftigten sich weitere Veröffentlichungen [82-87] sowohl theoretisch, als auch experi-
mentell mit dem Effekt der Schmelzpunktabsenkung bei kleinsten Partikeln. Aufgrund neuer 
Möglichkeiten (sowohl experimentell, als auch rechentechnisch) sowie neuer potenzieller 
Anwendungsfelder beschäftigten sich insbesondere in den letzten zwei Jahrzehnten ver-
schiedenste Forschungsarbeiten intensiv mit der Untersuchung und Erklärung der Schmelz-
temperaturabsenkung [74, 88-104]. 
Dabei sind in den letzten Jahren drei gleichermaßen anerkannte [89, 94-95] Modelle ent-
standen, die eine mögliche Erklärung der Thermodynamik des Schmelzens von Nanoparti-
keln geben und im Folgenden beschrieben werden. 
 
Homogeneous melting hypothesis (HMH) 
Bei diesem Modell wird angenommen, dass das Partikel beim Erreichen seiner Schmelztem-
peratur TS spontan, ohne ein vorheriges Anschmelzen der Oberfläche, aufschmilzt [93-95], 
Abbildung 2-9a). Induziert wird das Erschmelzen durch die Oberflächenatome, die die Ei-
genschaften des Partikels dominieren [93]. 
Die von der Größe des Partikels abhängige Schmelztemperatur lässt sich mit folgender Glei-
chung bestimmen [nach 95]: 
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Tୗ =   T୫ ቊ1 −  
4V
Δh୤    ∙   d





቉ቋ Formel 2-5 
 TS Schmelztemperatur des Nanopartikels 
 Tm Schmelztemperatur des Massivmaterials 
 V Volumen des Nanopartikels 
 Δhf Spezifische Schmelzenthalpie 
 d Durchmesser des Nanopartikels 
 γୱ୴ Oberflächenenergie der Grenzfläche fest/gasförmig 
 γ୪୴ Oberflächenenergie der Grenzfläche flüssig/gasförmig 
 ρs Dichte des festen Materials 
 ρl Dichte des flüssigen Materials 
 
Damit ist die Berechnung der Schmelztemperaturabsenkung über die HMH mit der Gibbs-
Thomson-Gleichung (Formel 2-4) vergleichbar, bei der ebenfalls die Oberflächenenergie als 
Hauptkriterium in die Berechnung einfließt [94]. 
 
Liquid nucleation and growth model (LNG) 
Im Gegensatz zur HMH besagt dieses Modell, dass bereits bei Temperaturen von 10 % bis 
15 % unterhalb der Schmelztemperatur des Partikels die Oberfläche des Partikels an-
schmilzt, Abbildung 2-9b). Mit steigender Temperatur bewegt sich die Schmelzfront in Rich-
tung Partikelkern, bis bei Erreichen von TS das Partikel vollständig in der flüssigen Phase 
vorliegt [83, 89, 94-95, 97]. Das Schmelzverhalten ist dabei entsprechend der Gibbs-Duhem-
Relation eine Funktion der Energie am Interface fest-flüssig, des Volumens und der Oberflä-
che der jeweiligen Phase sowie der Größe des Nanopartikels [89]. 
Die Schmelztemperatur lässt sich mit folgender Gleichung bestimmen nach [95]: 
 
Tୗ =   T୫ ቊ1 −  
6V
Δh୤    ∙   d





቉ቋ Formel 2-6 
 TS Schmelztemperatur des Nanopartikels 
 Tm Schmelztemperatur des Massivmaterials 
 V Volumen des Nanopartikels 
 Δhf Spezifische Schmelzwärme 
 d Durchmesser des Nanopartikels 
 γୱ୴ Oberflächenenergie der Grenzfläche fest/gasförmig 
 γ୪୴ Oberflächenenergie der Grenzfläche flüssig/gasförmig 
 ρs Dichte des festen Materials 
 ρl Dichte des flüssigen Materials 
 
Liquid skin melting (LSM) 
Ähnlich dem LNG-Modell wird bei der LSM-Theorie angenommen, dass bereits bei Tempera-
turen, welche 10 % bis 15 % unterhalb der Schmelztemperatur des Partikels liegen, eine 
flüssige Oberflächenschicht entsteht. Im Gegensatz zum LNG-Modell besagt die LSM-
Theorie jedoch, dass diese Schicht bei weiterer Erwärmung unverändert bleibt, bis das Parti-
kel bei Erreichen von TS schließlich vollständig schmilzt, Abbildung 2-9c) [85, 92, 94-95]. 
Die Schmelztemperatur lässt sich mit folgender Gleichung bestimmen nach [95]: 
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Tୗ =   T୫ ൜1 −  
4γୱ୪    ∙   V
Δh୤(d − 2δ)
ൠ Formel 2-7 
 TS Schmelztemperatur des Nanopartikels 
 Tm Schmelztemperatur des Massivmaterials 
 γୱ୪ Oberflächenenergie der Grenzfläche fest/flüssig 
 V Volumen des Nanopartikels 
 Δhf Spezifische Schmelzwärme 
 d Durchmesser des Nanopartikels 




Abbildung 2-9: Schematische Darstellung der Modelle a)   „Homogeneous melting hypo-
thesis“,  b)  „Liquid  nucleation  and  growth“  und  c)  „Liquid  skin  melting“.  Es gilt: T1 < T2 < TS. TS 
entspricht der Schmelztemperatur des Partikels. Nach [95]. 
 
Obwohl diese drei theoretischen Modelle inhaltlich wie auch hinsichtlich der mathematischen 
Vorschriften, die sie zur Berechnung der Schmelztemperatur von Nanopartikeln liefern, von-
einander abweichen, sind sie in der Literatur gleichermaßen anerkannt und etabliert [89, 94-
95]. Grund dafür ist, dass in verschiedenen Forschungsarbeiten auch experimentell für ein 
und dasselbe Material unterschiedliche Ergebnisse für die Schmelztemperaturabsenkung 
ermittelt wurden [74, 82, 86, 88-89, 94-96, 98, 100]. Auch für das Schmelzverhalten (sponta-
nes Schmelzen vs. Schmelzen an der Oberfläche) gibt es unterschiedliche Beobachtungen 
[84, 87, 92, 96, 98-103]. Diese abweichenden Ergebnisse lassen sich damit erklären, dass 
für ein Material, je nach Gitterstruktur, Modifikation, Form der Partikel sowie zahlreichen an-
deren Einflussfaktoren, die Schmelztemperaturabsenkung und das Materialverhalten unter-
schiedlich ausgeprägt sind [82, 94-95]. Auch treten bei vielen Materialien, bei Verkleinerung 
der Abmessungen in den Nanometerbereich hinein, spezifische Anomalien auf, die die Ent-
wicklung einer einheitlichen Theorie bzgl. der Schmelzpunktabsenkung erschweren [94-95]. 
Bezüglich des Schmelzverhaltens scheint die Größe der Nanopartikel von entscheidender 
Bedeutung zu sein [91, 99, 103, 105]. In Abbildung 2-10 ist eine TEM-Aufnahme aus Unter-
suchungen in [99] dargestellt, in denen das Schmelzen von Sn-Nanopartikeln untersucht 
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wurde. In der Dunkelfeld-Aufnahme erscheinen flüssige Bereiche weiß und feste Bereiche 
schwarz. Es wird ersichtlich, dass sich um größere Nanopartikel eine flüssige Schicht um 
einen festen Kern der Nanopartikel bildet. Die kleineren Partikel sind vollständig und laut 
Verfasser spontan geschmolzen, ohne ein vorheriges Anschmelzen der Oberfläche [99]. 
Diese Beobachtungen können auch durch neuere molekulardynamische Simulationen bestä-
tigt werden. So wurde in [105] für Partikel mit einer Größe von 4 nm bis 7 nm ein spontanes 
Schmelzen und für Partikel mit einer Größe von 8 nm bis 12 nm zunächst ein oberflächliches 
Anschmelzen vorhergesagt. Auch [91] postuliert mittels Simulationen, dass ein Schmelzen 
der Oberfläche der Partikel nur oberhalb eines kritischen Partikeldurchmessers (abhängig 
vom verwendeten Material) stattfindet. Bei sehr kleinen Partikeln wird ein spontanes 
Schmelzen simuliert [91]. 
 
 
Abbildung 2-10: Dunkelfeld-TEM-Aufnahme des Schmelzens von Sn-Nanopartikeln: weiße 
Bereiche entsprechen dem flüssigen Zustand, schwarze Bereiche entsprechen dem festen 
Zustand [99] 
 
In Abbildung 2-11 sind experimentell ermittelte Werte der Schmelztemperatur von Silber-
nanopartikeln, wie sie in dieser Arbeit verwendet werden, aus verschiedenen Veröffentli-
chungen dargestellt. Im Vergleich zum Bulkmaterial (Tm = 961 °C [106]) ist die Schmelztem-
peratur der Nanopartikel deutlich verringert. Dabei sinkt die Liquidustemperatur bis zu einem 
Partikeldurchmesser von ca. 10 nm zunächst linear und fällt mit kleiner werdendem Durch-
messer sehr stark ab. Dieser Effekt, der auf dem exponentiellen Anstieg der Oberflächen-
atome bei Partikeln kleiner 10 nm beruht, ist für alle Nanopartikel typisch [77, 94]. Der Ver-
gleich zwischen experimentell ermittelten Werten und nach der Gibbs-Thomson-Gleichung 
(Formel 2-4) theoretisch berechneten Werten zeigt, dass mit der Gibbs-Thomson-Gleichung 
bis zu einer Partikelgröße von ca. 10 nm die Verringerung der Schmelztemperatur relativ 
genau berechnet werden kann. Bei kleineren Partikelgrößen ist diese Formel für eine exakte 
Berechnung jedoch ungeeignet. Für diesen Größenbereich stellen die neu entwickelten Mo-
delle HMH, LNG und LSM (Formel 2-5 bis Formel 2-7) eine Erweiterung und Optimierung der 
Berechnung der Schmelzpunktabsenkung dar. 
 
2 Stand der Wissenschaft und Technik 
Seite | 17 
 
 
Abbildung 2-11: Experimentell ermittelte Werte der Schmelztemperaturen für Ag-Nano-
partikel [74, 86] und nach der Gibbs-Thomson-Gleichung (Formel 2-4) theoretisch berechne-
te Schmelztemperaturen mit den Werten   σ = 1,02 J/m², M = 107,9 g/mol, Tm = 1234 K, 
Δhf = 11,3 kJ/mol,  ρ = 10,5 g/cm³ [74] 
 
In Kapitel 2.2.2 wurde bereits beschrieben, dass die Nanopartikel in Suspensionen von einer 
stabilisierenden Hülle umgeben sind. Die Zersetzungstemperatur der Umhüllung ist dabei 
von entscheidender Bedeutung, ob tatsächlich ein Schmelzen der Nanopartikel stattfindet. Je 
nach verwendetem Stabilisatormaterial zersetzt sich die Umhüllung z.T. schon bei deutlich 
niedrigeren Temperaturen als der Schmelztemperatur der Nanopartikel. Mit der Entfernung 
der organischen Hülle sind die Nanopartikel nicht mehr stabilisiert resp. geschützt. Wenn die 
Schmelztemperatur noch nicht erreicht ist, erfolgt die Minimierung der Oberflächenenergie 
aufgrund der hohen Reaktivität und der zusätzlichen thermischen Aktivierung bei in Kontakt 
stehenden Nanopartikeln nicht durch Schmelzen, sondern durch Sintern. Demnach spielt 
auch das Sintern der Partikel eine entscheidende Rolle für den angestrebten Fügeprozess 
und wird im folgenden Kapitel 2.3.2 näher betrachtet. 
Zudem unterliegen Nanopartikel in einer Suspension immer einer gewissen statistischen 
Größenverteilung (siehe Abbildung 5-2, Kapitel 5.1.1). Dabei sind geringste Größenunter-
schiede im nm-Bereich ausschlaggebend dafür, ob ein Nanopartikel komplett, nur an der 
Oberfläche oder gar nicht schmilzt. In Abhängigkeit der Temperatur können sehr kleine Par-
tikel schmelzen, während größere Partikel sintern. Weiterhin muss davon ausgegangen wer-
den, dass die kleinen Partikel nur sehr kurz im flüssigen Zustand vorliegen: Das Verschmel-
zen benachbarter Partikel kann nur bis zu einer bestimmten Größe erfolgen, bis der Effekt 
der verringerten Schmelztemperatur nicht mehr genutzt werden kann. Ist der Oberflächenef-
fekt   „verbraucht“, erstarren die angewachsenen Partikel mit großer Wahrscheinlichkeit 
schlagartig und werden ebenfalls nur noch sintern. Demnach wird postuliert, dass es sich bei 
der Minimierung der Oberflächenenergie der Nanopartikel um eine Kombination aus einem 
Schmelz- und Sinterprozess handelt. Da eine schmelzflüssige Phase, wenn überhaupt, nur 
sehr kurz auftritt, wird in dieser Arbeit anstatt des Begriffes  „Löten“, welches nach DIN ISO 
857-2 [107] eine schmelzflüssige Phase voraussetzt, nur der Begriff  „Fügen“  verwendet. 
 
berechnet nach 
Formel 2-4 [74] [86] 
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2.3.2 Sintern als Verbindungstechnologie 
Jahrtausende alte Tonwaren zeugen davon, dass das Sintern zu einer der ältesten Techno-
logien der Menschheit gehört. Doch erst Mitte des 20. Jahrhunderts wurde das Sintern mit 
der Entwicklung der Pulvermetallurgie grundlegend wissenschaftlich untersucht. Heute fin-
den Sinterprodukte ein breites Anwendungsspektrum von Waschbecken aus Keramik über 
Wendeschneidplatten aus Hartmetall bis hin zu Hochleistungskeramiken [108-109]. 
 
2.3.2.1 Theorie und Triebkräfte des Sinterns 
Unter Sintern ist ein Wärmebehandlungsverfahren zu verstehen, bei dem aus kompaktierten 
oder nicht kompaktierten Pulverteilchen, dem sogenannten Grünkörper, ein fester bzw. ver-
dichteter Körper hergestellt wird. Dabei führen Diffusionsvorgänge zu einem Kornwachstum 
und das Auffüllen von Poren zu einer Schwindung des Körpers im Vergleich zum Ausgangs-
zustand [109]. Die Mikrostruktur und die Eigenschaften des gesinterten Werkstoffes können 
durch die Parameter Temperatur, Zeit, Druck und Atmosphäre beeinflusst werden [108-109]. 
Die treibende Kraft für das Sintern ist das Bestreben jedes Systems, einen Zustand gering-
ster freier Enthalpie einzunehmen. Dabei wird die große Oberfläche und damit hohe Oberflä-
chenenergie von Pulvern ausgenutzt. Diese kann beim Sintern durch Kornwachstum und 
Porenschrumpfung verringert werden [109]. Der Materialtransport wird durch verschiedene 
Prozesse wie Diffusion, Fließen oder Verdampfung und Kondensation ermöglicht, wobei das 
Einbringen von Wärme diese Prozesse beschleunigt [109-110]. Es existiert eine Vielzahl 
verschiedener Sinterprozesse. Grundsätzlich lässt sich zwischen Sintern in der festen Phase 
und Flüssigphasensintern differenzieren (Abbildung 2-12). Zudem ist ein druckunterstütztes 
Sintern möglich, bei dem neben den Materialtransportprozessen durch die Temperaturakti-
vierung zusätzlich Kriech- und Fließprozesse durch den induzierten Druck zum Sintern bei-
tragen [20]. 
In Kapitel 2.3.1 wurde bereits über die unterschiedlichen Beobachtungen beim Schmelzver-
halten von Nanopartikeln berichtet (spontanes Schmelzen vs. zunächst oberflächliches An-
schmelzen). Um beide Möglichkeiten zu berücksichtigen, wird angenommen, dass sowohl 
das Festphasensintern (wenn kein oberflächliches Anschmelzen vor Erreichen der Schmelz-
temperatur der Nanopartikel erfolgt), als auch das Flüssigphasensintern (wenn ein oberfläch-
liches Anschmelzen vor Erreichen der Schmelztemperatur der Nanopartikel erfolgt) für einen 
Fügeprozess von Bedeutung sind. Daher werden im Folgenden die Triebkräfte, Mechanis-
men und Stadien beider Sinterverfahren beschrieben. 
 
 
Abbildung 2-12: Einteilung und Überblick des Sinterns, nach [109-110] 
 
2.3.2.2 Festphasensintern 
Das Festphasensintern wird bei Temperaturen unterhalb der Schmelztemperatur der am 
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port erfolgt somit über Diffusionsprozesse, Verdampfungs- und Kondensationsmechanismen 
und im Falle des druckunterstützten Sinterns durch Kriech- und Fließprozesse. 
Zur Beschreibung des Sintervorganges bedient man sich des Zwei-Kugel-Modells nach Kuc-
zynski [109], Abbildung 2-13. Unter der vereinfachten Annahme zweier geometrisch identi-
scher Kugeln mit dem Radius r, welche die gleiche Zusammensetzung aufweisen, lassen 
sich die Effekte während des Sinterns bei konstanter Temperatur näherungsweise beschrei-
ben [109]. 
Der Sinterprozess lässt sich in drei Stadien unterteilen: Anfangsstadium, Zwischenstadium 
und Endstadium [109]. 
Im Anfangsstadium kommt es zur Teilchenumlagerung, Kontaktbildung und zur Ausbildung 
von Sinterhälsen zwischen den Partikeln, was mit einer Verschlankung der Partikel einher-
geht. Die unterschiedlichen Krümmungen führen zu unterschiedlichen Spannungen unter der 
Oberfläche. Bei konvex gekrümmten Oberflächen entstehen Druckspannungen, bei konkav 
gekrümmten Oberflächen Zugspannungen. Somit liegen im Bereich des Sinterhalses Zug-
spannungen und Leerstellenüberschuss vor, während unter der konvexen Partikeloberfläche 
Druckspannungen und Leerstellenmangel entstehen. Das Leerstellen-Konzentrationsgefälle 
wird ausgeglichen, indem die Leerstellen zu den Stellen mit geringerer Konzentration diffun-
dieren. Dies ist mit einem Materialtransport in entgegengesetzter Richtung, zum Sinterhals, 
verbunden (Volumen- und Oberflächendiffusion, Abbildung 2-14, Nr. 2 und 3), was zum 
Wachstum des Sinterhalses und zu einer Verschlankung der Partikel führt. Zusätzlich wird 
durch Volumen- und Korngrenzendiffusion Material aus dem Bereich zwischen den Partikel-
zentren wegtransportiert, was zu einer Annäherung der Zentren der beiden Partikel und da-
mit zu einer Verdichtung und Schwindung führt (Abbildung 2-14, Nr. 4 und 5). Ein weiterer 
Materialtransportmechanismus ist neben der beschriebenen Diffusion die Verdampfung und 
Kondensation (Abbildung 2-14, Nr. 1). Bei konvex gekrümmten Oberflächen wird der Dampf-
druck erhöht, bei konkav gekrümmten Oberflächen erniedrigt. Somit verdampft Substanz von 





dell des Sinterns mit Partikelra-
dius r und konkavem Radius r', 
nach [109] 
Abbildung 2-14: Schematische Darstellung der 
Wege des Materialtransportes zum Sinterhals 
über 1) Verdampfung-Kondensation, 2) Oberflä-
chendiffusion, 3) von der Oberfläche ausgehende 
Volumendiffusion, 4) von der Korngrenze ausge-
hende Volumendiffusion, 5) Korngrenzendiffusion 
[109] 
 
Im Zwischenstadium erfolgt die Hauptschwindung durch Wachstum der Körner (Ostwald-
Reifung) und Porositätsabnahme. Die Kornkontakte vermehren sich und die Sinterhälse 
wachsen zu Korngrenzen, was zu Formänderungen der Körner führt. Da in diesem Stadium 
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die Interaktion mehrerer benachbarter Körner und das dazwischenliegende Porennetzwerk 
von entscheidender Bedeutung ist, reicht das Zwei-Kugel-Modell für eine Beschreibung nicht 
mehr aus. Im Allgemeinen wird das Sintermodell von Coble [112] herangezogen, in dem die 
Partikel als Polygone beschrieben werden und von einem dreidimensional verknüpften 
Netzwerk mit schlauchförmigen Poren zwischen den Körnern ausgegangen wird. Durch die 
Annäherung bzw. das Wachstum der Körner werden diese offenen Porenkanäle verengt. 
Dominierende Materialtransportmechanismen sind insbesondere die Korngrenzendiffusion 
und die Volumendiffusion [109, 111]. 
Im Endstadium ist die Schwindung nur noch gering. Es herrschen Kornwachstum, Poren-
schwund, aber auch Porenwachstum (durch Zusammenschluss von Poren) vor. Durch 
Kornwachstum können die Poren auch in das Innere von Körnern wandern, sodass die in-
zwischen geschlossenen Poren nun an Korngrenzen, an Tripelpunkten oder im Korninneren 
vorliegen. Schließlich begradigen sich die Korngrenzen mit zunehmender Verdichtung und 
das Kornwachstum kommt zum Erliegen [109, 111]. 
Die Sinteraktivität kann durch verschiedene Maßnahmen verstärkt werden. Hier ist insbe-
sondere das Aufbringen von Druck während des Sintervorganges und eine verlängerte Sin-
terzeit zu nennen, mit denen eine noch höhere Verdichtung erreicht wird [72, 111]. 
 
2.3.2.3 Flüssigphasensintern 
Das Flüssigphasensintern wird nach Schatt [110] in Sintern mit permanenter und temporärer 
flüssiger Phase unterteilt, Abbildung 2-12. Wie bereits erwähnt, ist beim Fügen mit Nanopar-
tikeln das Auftreten einer flüssigen Phase zeitlich begrenzt, sodass es sich um ein Sintern 
mit temporärer flüssiger Phase handelt. 
Auch das Flüssigphasensintern wird in drei Stadien eingeteilt: 
Im Anfangsstadium führen Kapillarkräfte durch die mit der flüssigen Phase benetzten Partikel 
zu einer Teilchenumlagerung und Verdichtung des Gefüges. Das Halswachstum erfolgt im 
Gegensatz zur Festphasendiffusion durch das Vorhandensein der flüssigen Phase insbe-
sondere durch viskoses Fließen. In Abhängigkeit des Anteils an flüssiger Phase und der Zeit-
dauer des Bestehens der Schmelze ist eine mehr oder weniger stark ausgeprägte Schwin-
dung zu beobachten, die im Vergleich zum Festphasensintern sehr schnell und bereits im 
ersten Stadium abläuft und die sich unmittelbar an die Bildung des schmelzflüssigen Zustan-
des anschließt. Durch die starke und schnelle Verdichtung können große Poren entstehen, 
die später nicht mehr mit Schmelze gefüllt werden können [108-110]. 
Im Hauptstadium führen Lösungsprozesse der Festphase in der Schmelze und Wiederaus-
scheidungsprozesse zu einer weiteren Verdichtung des Gefüges. Die Ostwald-Reifung führt 
zum Kornwachstum, zudem nähern sich die Körner einander an. Aufgrund der Formände-
rung der Körner können Poren entfernt werden [108-110]. 
Im Endstadium des Flüssigphasensinterns, welches auch Skelettsintern genannt wird, findet 
nur eine sehr langsame Verdichtung durch Festphasensintern über Korngrenzendiffusion 
statt. Es herrschen Kornwachstum und Poreneliminierung vor [108-110]. 
Es wurde bereits erwähnt, dass bei der Verwendung von Nanopartikeln zum Fügen mittels 
Sintern das Auftreten der schmelzflüssigen Phase zeitlich stark begrenzt ist (Kapitel 2.3.1). 
Demnach können die Mechanismen des konventionellen temporären Flüssigphasensinterns, 
bei dem der schmelzflüssige Zustand im Minuten-Bereich auftritt [110], nicht direkt auf das 
Sintern von Nanopartikeln im schmelzflüssigen Zustand übertragen werden. Es ist anzu-
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nehmen, dass ein Großteil des Sinterprozesses über das Festphasensintern erfolgt. Zudem 
ergeben sich weitere Besonderheiten beim Sintern von Nanopartikeln, die im folgenden Ka-
pitel beschrieben werden. 
 
2.3.2.4 Sintern von Nanopartikeln 
Beim Sintern von Nanopartikeln, welches bereits in der Mikroelektronik für das Sintern von 
elektrisch leitfähigen Strukturen genutzt wird [41-43], ergeben sich im Vergleich zur her-
kömmlichen Sintertheorie bzgl. der vorherrschenden Diffusionsmechanismen, der Kinetik 
des Sinterfortschrittes und der Temperatur einige Unterschiede. Zudem spielen beim Sintern 
von Nanopartikeln Phänomene eine wichtige Rolle, die in der herkömmlichen Sintertheorie 
nur von untergeordneter Bedeutung sind [113-114]. 
Ein entscheidender Unterschied ergibt sich in der Sintertemperatur. Die Aktivierungsenergie 
der ablaufenden Diffusionsprozesse beim Sintern ist von der Schmelztemperatur des Aus-
gangsmaterials abhängig. Während konventionelle Sintervorgänge bei 2/3 bis 4/5 der 
Schmelztemperatur des Ausgangspulvers stattfinden [110], ist das Sintern von Nanopartikeln 
durch deren verringerte Schmelztemperaturen bei wesentlich niedrigeren Temperaturen 
möglich [71-72, 105, 113, 115, 116-118]. Als Beispiel soll das Sintern von Silber betrachtet 
werden: Mit einer Schmelztemperatur von Tm = 961 °C [106] würde konventionelles Sinter-
pulver bei Temperaturen zwischen 640 °C und 770 °C gesintert. Silbernanopartikel können 
hingegen, in Abhängigkeit der Partikelgröße, schon bei Temperaturen zwischen 150 °C und 
300 °C [119-121] ausreichend sintern. Wakuda et al. erreichen durch die Entfernung organi-
scher Bestandteile durch Zugabe von Methanol sogar ein Sintern bei Raumtemperatur [115, 
117]. 
Auch bzgl. der Diffusionsmechanismen ergeben sich Unterschiede beim Sintern von Nano-
partikeln. Aufgrund der hohen Korngrenzendichte von Partikeln im Nanometerbereich (ca. 
1019 pro cm³ [122]) tritt im Vergleich zur konventionellen Sintertheorie ein gänzlich veränder-
ter Ablauf bzw. eine veränderte Wichtung der Diffusionsvorgänge auf [29, 123]. Im Vergleich 
zur herkömmlichen Sintertheorie leisten beim Sintern von Nanopartikeln nur die Oberflächen- 
und Korngrenzendiffusion einen entscheidenden Beitrag zum Materialtransport [71-72, 124-
125]. Im Anfangsstadium des Sinterns dominiert insbesondere die Oberflächendiffusion, die 
zur Ausbildung von Sinterhälsen und zu einer Erhöhung der Festigkeit führt [68]. Allerdings 
trägt die Oberflächendiffusion im Vergleich zur Volumen- und Korngrenzendiffusion nur zu 
einer geringen Verdichtung des Sintergefüges bei [71, 126-129]. Da bei Nanopartikeln die 
Oberflächendiffusion bereits bei sehr niedrigen Temperaturen einsetzt, ist beim Sintern eine 
möglichst schnelle Aufheizrate zu wählen, um diesen Temperaturbereich möglichst schnell 
zu durchlaufen [71, 128]. So wurden in [113, 126, 130] mit schnellen Aufheizgeschwindigkei-
ten deutlich dichtere Sintergefüge beim Sintern von Nanopartikeln festgestellt. Bei höheren 
Temperaturen dominiert schließlich die Korngrenzendiffusion, die zu einer Verringerung der 
Porosität und zu einer Verdichtung des Sintergefüges beiträgt [68, 71, 126-128]. Weiterhin 
ergeben sich beim Sintern von Nanopartikeln auch entscheidende Unterschiede im plasti-
schen Fließen. Die in Kapitel 2.3.2.2 beschriebenen Spannungen im Halsbereich während 
des Anfangsstadiums des Festphasensinterns reichen in der herkömmlichen Sintertheorie 
nicht aus, um ohne Druckaufbringung Fließprozesse zu ermöglichen [20, 109, 111]. Simula-
tionen in [131-134] zeigen, dass bei Nanopartikeln plastisches Fließen hingegen in ganz ent-
scheidendem Maße zum Sinterfortschritt beiträgt. 
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Auch die Sinterkinetik ist bei der Verwendung von Nanopartikeln im Vergleich zu herkömmli-
chen Sinterprozessen deutlich beschleunigt. Da Nanopartikel eine signifikante Erhöhung der 
Diffusionskoeffizienten aufweisen [105, 135-138], setzt das Sintern sehr spontan ein, was 
nicht mehr nur der beschleunigenden Rolle der thermischen Aktivierung zugeschrieben wer-
den kann [20, 113, 139]. Aus der Beschreibung zur Theorie des Festphasensinterns in Kapi-
tel 2.3.2.2 wurde ersichtlich, dass der Krümmungsradius und damit die Partikelgröße einen 
entscheidenden Einfluss auf die Sintergeschwindigkeit ausübt. Gegenüber größeren Parti-
keln ist die Kinetik durch die große Oberflächenkrümmung bei Nanopartikeln deutlich be-
schleunigt [113-114, 123, 140-141]. Die erhöhte Sinteraktivität von Nanopartikeln führt zu 
höheren Dichten des Sintergefüges [113, 142] und damit höheren Festigkeiten von durch 
Sintern hergestellten Fügeverbindungen [68, 105, 143-144]. 
Die zu erreichende Dichte des Gefüges ist für die Qualität der Verbindungen beim Fügen mit 
Nanopartikeln essentiell. Wie in Kapitel 2.2.2 erläutert wurde, werden zumeist nanopartikel-
haltige Suspensionen eingesetzt, die einen hohen Anteil an organischen Bestandteilen ent-
halten. Beim Einsatz einer Paste mit rund 80 Gew.-% Silbernanopartikeln liegt der Volumen-
anteil der Organik bei ca. 70 Vol.-% (Kapitel 4.1.2.2). Damit ist selbst bei einem allmählichen 
Entfernen der Lösungsmittel (bspw. durch vorgeschaltete Trockenschritte) eine relativ hohe 
Porosität zu erwarten. Die Porosität kann entweder durch Aufbringen eines Druckes während 
des Fügevorganges oder durch die Erhöhung von Sinterzeit und -temperatur verringert wer-
den [20, 70]. Zudem hat neben dem Gehalt auch die Zersetzungstemperatur der organi-
schen Substanzen Einfluss auf das Sinterverhalten. Durch geeignete Wahl der organischen 
Bestandteile und der Prozessparameter sollte der Sintervorgang erst nach dem Austreiben 
der organischen Lösungsmittel einsetzen [145]. 
Neben der Dichte des Sintergefüges und dem Sintern der Nanopartikel untereinander ist für 
den angestrebten Fügeprozess die Anbindung an das Substrat von entscheidender Bedeu-
tung. Diese Thematik wird im folgenden Kapitel näher betrachtet. 
 
2.3.2.5 Anbindung an metallische Substrate durch Sintern von Nanopartikeln 
Grundsätzlich gilt beim Fügen mittels Nanopartikeln, dass die Anbindung an den Grundwerk-
stoff zum größten Teil über die feste Phase erfolgt [70, 105, 121, 141, 143, 146-158]. Selbst 
wenn innerhalb des Fügezusatzwerkstoffes eine schmelzflüssige Phase auftritt, so geschieht 
dies nur für sehr kurze Zeit, bis die Partikel zu größeren Partikeln verschmolzen sind und der 
Effekt der Schmelzpunktabsenkung aufgebraucht ist (Kapitel 2.3.1). Demnach erfolgt die 
Anbindung an den Grundwerkstoff fast ausschließlich über Festphasendiffusion. Die Verbin-
dungsbildung über Diffusion in der festen Phase weist im Vergleich zur Verbindungsbildung 
über eine schmelzflüssige Phase einige Besonderheiten auf: 
Beim Vorhandensein einer schmelzflüssigen Phase wie dem Löten erfolgt ein Lösen des 
Grundwerkstoffes im schmelzflüssigen Lot, was zu einer verstärkten Diffusion zwischen 
Grund- und Fügewerkstoff führt [14]. Zudem sind die Atome der schmelzflüssigen Phase 
leicht beweglich, sodass kontinuierlich Platzwechselvorgänge der Atome der schmelzflüssi-
gen Phase stattfinden [159]. So treten auch Diffusionsvorgänge aus der flüssigen Phase 
(Lot) in die feste Phase (Grundwerkstoff) auf [14]. 
Im Gegensatz dazu wird bei festen Stoffen die Diffusion durch die feste Bindung der Atome 
erschwert, was zu einer deutlich verringerten Diffusionsgeschwindigkeit führt [159-161]. 
Dennoch ist auch in und zwischen festen Stoffen das Ablaufen von Diffusion möglich [160-
161]. Dazu muss jedoch eine gewisse Aktivierungsenergie (bspw. durch Erwärmung) aufge-
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bracht werden [159]. Da mit steigender Temperatur die Schwingungen der Atome um ihren 
Ruhepunkt zunehmen, können auch im festen Zustand einzelne Atome die Potentialschwelle 
überwinden und Platzwechsel vollziehen [159]. Ein Maß für diese Beweglichkeit der Atome 
ist der stark temperaturabhängige Diffusionskoeffizient D, der sich nach der Arrhenius-
Gleichung mittels Formel 2-8 berechnen lässt [159, 161]. Bei Metallen im festen Zustand 
liegen die Diffusionskoeffizienten in der Nähe des Schmelzpunktes mit D = 10-8 cm²/s bis  
10-9 cm²/s deutlich niedriger als im flüssigen Zustand mit D = 10-4 cm²/s bis 10-5 cm²/s [160, 
162]. 
 
D = D଴ exp ൬
−E୅୚
R ∙ T
൰ Formel 2-8 
 D Diffusionskoeffizient 
 D0 Temperaturunabhängiger Frequenzfaktor 
 EAV Aktivierungsenergie 
 R Universelle Gaskonstante 
 T Absolute Temperatur 
 
Für Diffusionsprozesse im festen Zustand ist dabei zwingend das Vorhandensein von Gitter-
fehlern erforderlich [161-162]. Mit steigender Anzahl an Defekten steigt auch der Diffusions-
koeffizient [160]. Dabei tragen insbesondere die Volumen-, Korngrenzen- und Oberflächen-
diffusion zum Stofftransport zwischen zwei Festkörpern bei [160-161]. Die für die Volumen-
diffusion grundsätzlich möglichen Platzwechsel in einem Kristallgitter sind in Abbildung 2-15 
dargestellt. In festen Stoffen ist ein Austausch von 2 Atomen (a) aufgrund der dichten Anord-
nung sehr unwahrscheinlich [159-161]. Ein Platzwechsel über Leerstellen (b) oder Zwi-
schengitter (c) ist hingegen auch im bzw. zwischen festen Körpern möglich [159-161]. Der 
Platzwechsel über Zwischengitter kann jedoch nur bei einem Verhältnis < 0,59 zwischen 
Fremd- und Wirtsatom erfolgen [159]. Demnach ist bei der Volumendiffusion zwischen Metal-
len, wie sie bei dem in dieser Arbeit angestrebten Fügeprozess auftritt, nur ein Platzwechsel 
über Leerstellen möglich, der bereits 1947 durch den Kirkendall-Effekt [163] nachgewiesen 
wurde [160]. Während die Volumendiffusion insbesondere bei höheren Temperaturen domi-
niert [161], sind bei niedrigeren Temperaturen andere Kristallbaufehler wie Versetzungen 
und Korngrenzen für den Stofftransport durch Korngrenzen- und Versetzungsdiffusion von 
entscheidender Bedeutung, Abbildung 2-16 [160-162]. Zudem trägt die Oberflächendiffusion 
mit hohen Diffusionskoeffizienten maßgeblich zum Stofftransport im festen Zustand bei [161]. 
 
   
        a)         b)         c) 
Abbildung 2-15: Platzwechselmechanismen im Kristallgitter: a) Austauschmechanismus, b) 
Leerstellenmechanismus, c) Zwischengittermechanismus [164] 
2 Stand der Wissenschaft und Technik 
Seite | 24 
 
Voraussetzung für den Ablauf der genannten Diffusionsmechanismen bei einem Fügepro-
zess, also zwischen zwei Körpern, ist ein inniger Kontakt zwischen Grund- und Fügewerk-
stoff. Zusätzlich erschweren natürliche Oxidschichten der Substrate die Anbindung. Dennoch 
konnte auch unter technisch-realen Bedingungen eine Diffusion zwischen Festkörpern nach-
gewiesen werden. 
Die Festphasendiffusion für das in dieser Arbeit relevante System Silber und Kupfer wurde 
bereits 1936 von Seith und Peretti [165] sowie 1951 durch Schreiner und Mayr [166] unter-
sucht. In [165] wurde mittels Spektralanalyse die Diffusion von Cu in Ag und in [166] mittels 
Radioindikationsverfahren die Diffusion von Ag in Cu untersucht. Die jeweils bei unterschied-
lichen Temperaturen ermittelten Diffusionskoeffizienten sind in Tabelle 2-1 [165] und 
Tabelle 2-2 [166] angegeben. Auch wenn die Temperaturen nicht direkt vergleichbar sind, so 
wird doch deutlich, dass die Diffusion für Cu in Ag größer ist als umgekehrt, was mit dem 




Abbildung 2-16: Mögliche Diffusionsme-
chanismen zwischen zwei Festkörpern: a) 
Volumendiffusion, b) Korngrenzendiffusi-
on, c) von der Oberfläche ausgehende 
Volumendiffusion, d) von der Oberfläche 
ausgehende Korngrenzendiffusion, e) von 
der Korngrenze ausgehende Volumendif-
fusion, nach [161] 
Tabelle 2-1: Diffusionskoeffizienten von 
Cu in Ag in der festen Phase [165] 
 
Tabelle 2-2: Diffusionskoeffizienten von Ag 
in Cu in der festen Phase [166] 
 
Bei der Verwendung von Nanopartikeln kann, im Vergleich zum Festphasensintern von Mas-
sivmaterialien, von einem erhöhten Diffusionsvermögen zwischen beiden festen Phasen 
(Fügewerkstoff und Substrat) ausgegangen werden. Aufgrund der beweglicheren Oberflä-
chenatome weisen Nanopartikel deutlich erhöhte Diffusionskoeffizienten auf [105, 135-138], 
was neben der erhöhten Sinteraktivität zwischen einzelnen Partikeln auch zu einer verbes-
serten Anbindung an das Substrat führen sollte. Dabei tragen aufgrund der sehr geringen 
Korngröße die Oberflächen- und Korngrenzendiffusion zu einem verstärkten Materialtrans-
port bei [160-161]. 
Für das in der vorliegenden Arbeit intensiv untersuchte System Ag-Cu sind bereits einige 
Forschungsarbeiten bekannt, in denen die Anbindung von Ag-Nanopartikeln durch Sintern 





760 3,55  ∙  10-10 
800 5,90  ∙  10-10 





460 1,10  ∙  10-20 
500 3,72  ∙  10-19 
550 1,023  ∙  10-17 
600 7,72  ∙  10-16 
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drucklosen Sintern von Ag-Nanopartikeln an Cu. Dabei wurde ein spontanes epitaktisches 
Aufwachsen der Ag-Sinterschicht auf das Cu-Substrat beobachtet [141]. 
Mit der Anbindung zwischen Cu-Substrat und Ag-Nanopartikeln beim Fügen unter Druckauf-
bringung (siehe auch folgendes Kapitel 2.3.3) haben sich insbesondere die Gruppen um Hi-
rose [143, 147, 149, 155] und um Zhou [121, 136, 154] beschäftigt. In [147, 149] wird nach-
gewiesen, dass unter Druckaufbringung bereits bei einer Temperatur von 250 °C (Haltezeit: 
5 min) zwischen Ag und Cu eine chemische Bindung erreicht werden kann. Es wird eine 
zwar geringe, aber nachweisbare Diffusionstiefe von Cu in Ag und umgekehrt von mind. 
15 nm detektiert. Weiterhin stellen Hirose et al. fest, dass die natürliche Oxidschicht des Cu-
Substrates während des Fügeprozesses vermutlich entfernt werden kann [143, 146-147]. Es 
wird angenommen, dass das benetzungshemmende Oberflächenoxid durch die bei der Zer-
setzung der organischen Umhüllung (Kapitel 2.2.2) freigesetzten organischen Elemente wie 
bspw. Kohlenstoff reduziert wird [143, 146]. Im Gegensatz zur bereits beschriebenen Veröf-
fentlichung von Yeadon et al. [141] beobachten Hirose et al. kein epitaktisches Aufwachsen 
von Ag auf Cu [147, 149], was mit den unterschiedlichen Gitterparametern von Cu und Ag 
(Cu: 0,3615 nm, Ag: 0,4086 nm [147]) begründet wird [147]. Diese unterschiedlichen Be-
obachtungen begründen Hirose et al. damit, dass die bereits angesprochene Reduktionsre-
aktion der Oxidschicht die Bildung einer epitaktischen Zone verhindert [147]. Da in [147, 149] 
der Fügevorgang an Luft mit stabilisierten Nanopartikeln, deren Umhüllung nur durch eine 
Oxidationsreaktion entfernt werden kann, und in [141] das Sinterverhalten nicht umhüllter 
Nanopartikel im TEM unter Hochvakuum untersucht wurde, erscheint diese Erklärung plau-
sibel. 
Auch Zhou et al. beobachten keine Epitaxieschicht beim Fügen mit umhüllten Nanopartikeln 
[121, 136], weisen aber ebenfalls Diffusion zwischen Cu und Ag nach [154]. 
Eine weitere Veröffentlichung von Joo et al. [151] weist mittels Auger-Elektronen-Spektros-
kopie (AES) ebenfalls eindeutig Diffusion zwischen einer aus Ag-Nanopartikeln gesinterten 
Schicht und Cu-Substrat nach. Bei diesen Untersuchungen wird sogar eine Diffusionstiefe im 
einstelligen µm-Bereich detektiert [151]. 
 
2.3.3 Bisherige Forschungsarbeiten zum Fügen mit Nanosuspensionen 
Bisherige Forschungsarbeiten zum Fügen bei niedrigen Temperaturen mittels Nanosuspen-
sionen erfolgten ausschließlich für die Verbindungstechnik im Bereich der Leistungs- und 
Mikroelektronik. Erste Untersuchungen, bei denen der Größeneffekt kleiner Partikel zum Fü-
gen ausgenutzt wurde, erfolgten bereits in den 1990er Jahren. Schwarzbauer und Kuhnert 
[167] veröffentlichten Ergebnisse zum Fügen von Halbleiterbauelementen auf Molybdänron-
den mittels einer Paste aus Ag-Plättchen im µm-Bereich (Flakes) und prägten den Begriff 
„low  temperature joining technique“  (LTJT).  Einige Jahre später übertrug Klaka [168] dieses 
Verfahren auf die Verbindung zwischen IGBT und DCB und prägte den deutschen Begriff 
„Niedertemperatur-Verbindungstechnik“  (NTV).  Mit  den Silberflakes sollte eine Alternative für 
konventionell eingesetzte Weichlote gefunden werden, um die Zuverlässigkeit der Fügever-
bindungen zu erhöhen [168]. Weitere darauf aufbauende Arbeiten [70, 72, 139, 169-175] 
analysierten diesen Prozess von der chemischen und physikalischen Seite und charakteri-
sierten eingehend die entstehenden Sinterschichten. Anhand von Last- und Temperatur-
wechseltests konnte nachgewiesen werden, dass die aus Silberflakes gesinterten Verbin-
dungsschichten gegenüber konventionellen Lotwerkstoffen deutliche Vorteile hinsichtlich der 
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Zuverlässigkeit aufweisen [70, 72, 139, 168-173]. Dies ist mit der niedrigen homologen Tem-
peratur TH (Formel 2-9) des Sinterschichtmaterials zu begründen [68, 139, 171]. 
 
Tୌ =   
T୊
T୫
 Formel 2-9 
 TH Homologe Temperatur 
 TF Fügetemperatur 
 Tm Schmelztemperatur Bulkmaterial 
 
Durch die niedrige Fügetemperatur von bspw. TF = 448 K (175 °C) [139] bei der Verwendung 
von Silberpulvern ergibt sich mit der Schmelztemperatur von Bulk-Silber (Tm = 1234 K [106]) 
eine homologe Temperatur von TH = 0,36. Im Vergleich zu einem konventionellen Weichlot 
wie bspw. Sn96,5Ag3,5, welches ebenfalls bei einer Temperatur von TF = 448 K gefügt wird, 
ergibt sich mit TH = 0,91 eine wesentlich höhere homologe Temperatur als bei den Silberpul-
vern. Eine niedrigere homologe Temperatur bedeutet geringeres plastisches Fließen (Krie-
chen), womit sich die höheren Zuverlässigkeiten begründen lassen [2, 139]. 
Da die Sinterschichten nach dem Sinterprozess die thermischen Eigenschaften von Bulk-
Silber aufweisen, können zudem die maximalen Einsatztemperaturen erhöht werden, die 
bisher durch den Einsatz von Weichloten begrenzt waren [20, 70, 72, 139, 169, 176]. Auch 
weisen die Verbindungen damit eine wesentlich höhere Temperaturstabilität auf. Da die der-
zeitigen Einsatztemperaturen der Module unterhalb des Temperaturbereiches liegen, bei 
dem Kriechprozesse in Silber stattfinden, treten so gut wie keine Alterungsprozesse auf. In 
den Untersuchungen wurden zudem eine verbesserte elektrische und thermische Leitfähig-
keit sowie höhere Zugfestigkeiten im Vergleich zu Weichlötverbindungen nachgewiesen [70, 
72,139, 168, 172-173, 175]. Damit weisen die am Markt bereits erhältlichen [177-178] gesin-
terten leistungselektronischen Module eine höhere Lebensdauer im Vergleich zu gelöteten 
Modulen auf. Ein entscheidender Nachteil ist jedoch der hohe Druck (bis zu 50 MPa), der 
während des Fügevorgangs aufgebracht werden muss, um ein ausreichend dichtes Sintern 
der Silberflakes zu erreichen [70, 72, 139, 168]. Dabei besteht die Gefahr, dass die teilweise 
spröden Materialien der elektronischen Baugruppen durch die hohen Fügedrücke zerstört 
werden [70, 72, 139, 179]. 
Weitere Arbeiten befassten sich daher damit, den nötigen Druck, aber auch die Fügetempe-
ratur weiter abzusenken, wobei zwei unterschiedliche Ansätze verfolgt wurden: Zum einen 
wurden den Silberflakes Sinteradditive zugegeben [179-180], zum anderen wurden durch Lu 
et al. [70, 181] im Jahr 2004 eine Paste mit nanoskaligen Silberpartikeln entwickelt (Vertrieb 
über das Unternehmen NBETech, LLC.). Durch die höhere Triebkraft zur Verringerung der 
Oberflächenenergie konnte bei der Verwendung von Nanopartikeln ein verbessertes Sinter-
verhalten im Vergleich zu den Flakes nachgewiesen werden [70, 72]. Es folgten einige weite-
re Untersuchungen mit dieser Paste durch Lu et al. [71, 72, 119, 128, 176, 182-185]. Dabei 
zeigte sich jedoch, dass für das Fügen ohne Druck im anvisierten Temperaturbereich 
< 300 °C sehr lange Prozesszeiten (eine Stunde) nötig sind [128, 183]. Besonders problema-
tisch ist beim drucklosen Fügen das Austreiben der organischen Bestandteile aus der Füge-
naht. Innerhalb flächiger Fügeverbindungen kann die Organik durch den fehlenden Druck nur 
ungenügend abgeführt werden. Die entstehenden Poren führen zu verringerten Festigkeiten 
der Verbindungen. In [71, 182] wird daher eine maximale Fügefläche von 3 mm x 3 mm an-
gegeben, bei der ohne Druckaufbringung akzeptable Festigkeiten erzielt werden können. 
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Allerdings können keine dem Sintern mit Silberflakes unter Druckaufbringung vergleichbaren 
Festigkeiten erreicht werden [182-183]. In [128] wird schließlich ein Temperatur-Zeit-Profil 
mit mehreren Zwischenhaltezeiten untersucht, wodurch ein verbessertes Austreiben der Or-
ganik auch bei größeren Halbleiterchips (> 100 mm²) ermöglicht wird. Bezüglich der Zuver-
lässigkeiten sowie der thermischen und elektrischen Eigenschaften der Verbindungen kön-
nen mit der entwickelten Nanopaste im Vergleich zum Weichlöten deutliche Verbesserungen 
nachgewiesen werden [71-72, 119, 176, 184-185]. Zudem ergibt sich auch beim Sintern der 
Nanopartikel der bedeutsame Effekt, dass die Sinterschicht nach dem Sinterprozess die 
thermischen Eigenschaften von massivem Silber aufweist und damit der Einsatz bei höheren 
Temperaturen ermöglicht wird [70-72, 119, 128, 176, 182-183, 185]. 
Fast zeitgleich mit der Pastenentwicklung und den ersten Veröffentlichungen von Lu et al. 
[70, 181] wurden von Hirose et al. [143] ebenfalls ein Beitrag zum Fügen mittels Ag-Nano-
partikeln veröffentlicht. Im Gegensatz zu allen bisher genannten Veröffentlichungen, in de-
nen die Substrate für eine verbesserte Anbindung mit einer Edelmetallmetallisierung (Ag 
oder Au) versehen waren, wird hier erstmals ohne eine Metallisierung des Cu-Grundwerk-
stoffes gearbeitet und dennoch können vergleichbare Festigkeiten erzielt werden [143]. Auch 
in dieser Arbeit zeigt sich, dass der Fügedruck für eine ausreichende Verdichtung des Sin-
tergefüges und die erreichbaren Festigkeiten essentiell ist. Mit Aufbringung eines Fügedru-
ckes können – bei gleichen Herstellungsparametern – mit Partikeln im nm-Bereich im Ver-
gleich zu µm-Partikeln dichtere Fügenähte und damit deutlich höhere Festigkeiten der Ver-
bindungen erreicht werden [143]. In dieser Veröffentlichung wird zudem erstmals die Anbin-
dung zwischen der Sinternaht und dem Substrat untersucht, siehe auch Kapitel 2.3.2.5. 
Hirose et al. veröffentlichten einige weitere Arbeiten zum Fügen mittels Nanosuspensionen 
[146-149, 152, 155, 186-189]. So konnte in [186] nachgewiesen werden, dass mit Zusätzen 
von Ag2CO3 verbesserte mechanische Eigenschaften der Fügeverbindungen erzielt werden 
können, da durch den Zusatz von Sauerstoff ein verbessertes Sintern der Nanopartikel und 
durch den Zusatz von Kohlenstoff eine verbesserte Anbindung an den Grundwerkstoff er-
reicht werden kann. In [148, 152, 187-189] wird zudem die Verwendung von Ag2O zur in-situ 
Erzeugung von Ag-Nanopartikeln während des Fügeprozesses untersucht, wobei Ag2O zu 
Ag reduziert wird. In [147, 149] untersuchen Hirose et al. die Anbindung zwischen der gesin-
terten Ag-Fügenaht und verschiedenen Substraten (siehe Kapitel 2.3.2.5). Weiterhin wird in 
[149] nachgewiesen, dass die verwendeten organischen Bestandteile der Nanosuspensio-
nen einen entscheidenden Einfluss auf die resultierende Fügetemperatur und die erreichba-
ren Festigkeiten haben. Zudem werden an einem gefügten Halbleiterchip verbesserte ther-
mische Eigenschaften der Fügeverbindungen im Vergleich zu konventionellen Weichlötver-
bindungen nachgewiesen [149]. 
Aufbauend auf den Arbeiten von Lu et al. sowie Hirose et al. erfolgten einige weitere Veröf-
fentlichungen zum Fügen mittels Ag-Nanosuspensionen im Bereich der Leistungselektronik. 
Dabei ist insbesondere die Gruppe um Zhou [105, 121, 136, 153-154, 158, 190-191] zu nen-
nen. Weitere Arbeiten finden sich in [20, 69, 144, 192-201]. In den Arbeiten wurden insbe-
sondere der Einfluss der Prozessparameter Fügetemperatur, Fügedruck und Haltezeit auf 
die erreichbaren Verbindungseigenschaften (Festigkeit und Zuverlässigkeit) für Bauelemente 
der Leistungselektronik untersucht und mit den Eigenschaften konventioneller Weichlötver-
bindungen verglichen. Zudem wurde der Einfluss der Partikelgröße sowie der organischen 
Bestandteile der verwendeten nanopartikelhaltigen Pasten und Tinten untersucht. Weiterhin 
erfolgten Untersuchungen zum Einfluss unterschiedlicher Substrate (Cu, Ag- oder Au-
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beschichtetes Cu, Polyimid-Folien) und die Herstellung von leistungselektronischen Kompo-
nenten sowie Tests zu deren elektrischer und thermischer Leitfähigkeit. 
Neben diesen Untersuchungen zum Fügen mit Ag-Nanopartikeln wurden in den vergange-
nen Jahren Ergebnisse zum Fügen mit Cu-Nanopartikeln [202], Ni-Nanopartikeln [150, 203] 
sowie mit Nanopartikeln, die eine Weichlotzusammensetzung (bspw. SnAg, SnCu, SnAgCu) 
aufweisen [204], veröffentlicht. Während das Fügen mit Ni-Nanopartikeln aufgrund des gro-
ßen Potentials für Hochtemperaturanwendungen auch im Rahmen dieser Arbeit untersucht 
wird, erscheint das Fügen mit Nanopartikeln mit einer Weichlotzusammensetzung weniger 
sinnvoll, da nach dem Fügen im Vergleich zu Weichloten keine höhere Temperaturbestän-
digkeit vorliegt und der Einsatz für mechanisch und thermisch höher belasteter Bauteile aus-
geschlossen ist. 
In Abbildung 2-17 sind aus ausgewählten Veröffentlichungen erreichte Festigkeitswerte beim 
Fügen von Cu mit Ag-Nanosuspensionen in Abhängigkeit des Fügedruckes und der Füge-
temperatur dargestellt. In den meisten Arbeiten werden lediglich die Prozessparameter Fü-
gedruck, Temperatur und Haltezeit angegeben. Bei der Auswahl der Ergebnisse wurde da-
rauf geachtet, dass bei der Betrachtung des variierten Parameters die beiden anderen Pa-
rameter identisch sind (bspw. wurden bei der Variation des Fügedruckes nur Ergebnisse 
herangezogen, die bei einer Temperatur von 300 °C und einer Haltezeit von 5 min ermittelt 
wurden). Es zeigt sich, dass trotz dieser Berücksichtigung deutliche Unterschiede in den er-
mittelten Festigkeitswerten auftreten. Zum einen liegt der Grund hierfür in den z.T. unter-
schiedlichen Suspensionen (mit verschiedenen organischen Bestandteilen und unterschied-
lich großen Partikeln), die von verschiedenen Autoren verwendet wurden. Zum anderen zei-
gen diese Unterschiede, dass bei weitem nicht alle relevanten Prozessparameter (wie bspw. 
Fügefläche oder Dicke des Suspensionsauftrages) betrachtet wurden. Bisher fehlt eine 
grundsätzliche Untersuchung dieses neuartigen Fügeverfahrens in Abhängigkeit aller einflie-
ßenden Prozessparameter, wie ebenfalls in [68, 205] festgestellt wurde. Hierzu soll die vor-






  b) 
Abbildung 2-17: Erreichte Festigkeiten aus ausgewählten Veröffentlichungen beim Fügen 
von Kupfer mit Ag-Nanopartikeln in Abhängigkeit a) des Fügedruckes (Temperatur: 300 °C, 
Haltezeit: 5 min) und b) der Temperatur (Fügedruck: 5 MPa, Haltezeit: 5 min) 
 
[201] [143] [147] [144] [189] [200] [121] 
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Alle bisher genannten Arbeiten zum Fügen mit Nanosuspensionen stammen aus Japan, Ka-
nada, den USA und China. In Deutschland (und Europa) sind die Forschungsaktivitäten zum 
Fügen mit Nanopartikeln äußerst gering – das Fügen mit, auch in Deutschland, bereits inten-
siver untersuchten Nanofoils sei hier exkludiert. Lediglich zwei deutsche Forschungsstellen 
haben sich bisher mit dieser Thematik beschäftigt: So wurde an der Universität Erlangen-
Nürnberg von Knörr [20, 199] eine Dissertationsschrift zum Fügen von Leistungshalbleiter-
bauelementen mit nanoskaligen Silberpartikeln verfasst. An der Technischen Universität Ber-
lin befassten sich Wilden et al. in einem durch die AiF geförderten Projekt (IGF-Nr.: 
16.279 N, Laufzeit 2009 bis 2012) mit dem Fügen von Cu unter Zuhilfenahme von Ag-
Precursoren, bei denen die Nanopartikel während des Fügeprozesses in-situ erzeugt werden 
[196-198]. 
Nach derzeitigem Kenntnisstand ist das Institut für Werkstoffwissenschaft und Werkstoff-
technik der Technischen Universität Chemnitz, an dem diese Arbeit entstand, deutschland-
weit das einzige Institut, welches sich aktuell mit dem Fügen mittels Nanopartikeln beschäf-
tigt. 
Es zeigt sich also, dass in Deutschland ein gewisser Nachholbedarf an Forschungsaktivitä-
ten zu diesem Thema besteht, um international wettbewerbsfähig zu bleiben, wie es von der 
Bundesregierung  im  „Aktionsplan  Nanotechnologie“  [206] und der  „Hightech-Strategie 2020“  
[28] gefordert wird. Auch im Abschlussbericht des DVS-Forschungsseminars   „Nanotechno-
logie – Innovationspotential und Herausforderungen für die Fügetechnik“   [6] wurde festge-
stellt, dass die Anzahl von relevanten Veröffentlichungen in Deutschland im Vergleich zu 
anderen Ländern im unteren Feld angesiedelt ist und hier ein enormer Forschungsbedarf 
besteht. Der Einsatz nanoskaliger Werkstoffe zur Absenkung der Fügetemperatur, welche zu 
einer der zentralen Aufgabenstellungen in der Fügetechnik zählt, wurde daher als eines von 
drei Leitthemen im Rahmen des DVS-Forschungsseminars  „Mobilität  als  Treiber für die Fü-
getechnik – Lösungsansätze durch Hart- und Hochtemperaturlöten“  [207] identifiziert. Inner-
halb des Forschungsfindungsseminars wurde ein Ranking zum Forschungsbedarf in der Fü-
getechnik erstellt, wobei der Einsatz nanoskaliger Werkstoffe zum Fügen Platz 2 und die 
Absenkung der Löttemperatur Platz 3 einnahmen. Diesen seitens der Industrie gestellten 
Forderungen soll mit der vorliegenden Arbeit unter wissenschaftlichen Aspekten Rechnung 
getragen werden. 
Die verringerte Schmelz- und Sintertemperatur von Nanopartikeln erlaubt eine deutlich ver-
ringerte Fügetemperatur, wie bereits schon in einigen Veröffentlichungen (Kapitel 2.3.3) 
nachgewiesen wurde. Da das Material nach dem Sinter- und Schmelzprozess die Eigen-
schaften des Massivmaterials aufweist [156-157], ist es theoretisch möglich, hochfeste und 
temperaturbeständige Verbindungen bei niedrigen Temperaturen herzustellen. Damit könn-
ten also die in der Einleitung (Kapitel 1) angesprochenen paradoxen Bedingungen, die oft-
mals an Fügeverbindungen gestellt werden, erfüllt werden. 
Bisherige Arbeiten zu diesem Thema konnten nur einen Teil des neuartigen und komplexen 
Fügeverfahrens betrachten. So befassen sich alle bisherigen Veröffentlichungen lediglich mit 
dem Fügen von Bauteilen in der Leistungselektronik. Zudem wurden nur wenige Prozesspa-
rameter variiert und deren Einfluss auf die Eigenschaften der Verbindungen untersucht. 
Die vorliegende Arbeit soll die bisherigen Erkenntnisse erweitern, indem insbesondere: 
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 ein Grundverständnis über den Einfluss verschiedenster Prozessparameter auf die 
Verbindungseigenschaften dieses neuartigen Fügeverfahrens geschaffen wird. 
 der Fügeprozess nicht nur bezüglich seiner Eignung als Ersatz für Weichlötverbin-
dungen in der Leistungselektronik, sondern auch als mögliche Alternative für Hart-
lötverbindungen mechanisch und thermisch höher belasteter Bauteile untersucht 
wird. 
In Abbildung 3-1 ist das methodische Vorgehen bei der Durchführung der Untersuchungen 
dargestellt. Bei der Entwicklung eines neuen Fügeverfahrens, welches das Fügen mit Nano-
partikeln zweifelsohne darstellt, ist eine grundsätzliche Untersuchung aller in den Prozess 
einfließenden Parameter notwendig. Die bisherigen Untersuchungen betrachteten lediglich 
die Prozessparameter Fügetemperatur, Fügedruck und Haltezeit. Die Qualität von Fügever-
bindungen wird jedoch von einem komplexen Zusammenspiel vieler weiterer Parameter be-
einflusst. Ein grundlegender Überblick, welche Prozessparameter die Verbindungsqualität in 
diesem neuartigen Fügeverfahren beeinflussen, liegt bisher nicht vor. Daher werden in Kapi-
tel 5.3 durch systematische Variationen unterschiedlichster Parameter deren Einfluss auf die 
Qualität der Fügeverbindungen ausführlich untersucht und damit eine Basis für ein grund-
sätzliches Verständnis dieses innovativen Fügeverfahrens geschaffen. Für diese Versuche 
werden Fügeverbindungen mit Kupfer als Grundwerkstoff hergestellt und unter anderem 
bzgl. der Mikrostruktur, der Festigkeit sowie der Bruchflächen detailliert charakterisiert. Als 
Fügezusatzwerkstoff wird dabei eine kommerziell erhältliche Ag-Nanopaste verwendet, die in 
den Kapiteln 5.1 und 5.2 eingehend charakterisiert und bezüglich ihres thermischen Verhal-
tens und Sinterverhaltens untersucht wird. 
Alle bisher veröffentlichten Arbeiten zum Fügen mittels Nanopartikeln befassen sich aus-
schließlich mit dem Fügen von Bauteilen im Bereich der Leistungs- und Mikroelektronik. Da-
bei wurde das Fügen mit Nanopartikeln als Ersatz für Weichlötverbindungen untersucht, die 
beim thermischen Zyklieren zur Ausbildung von Rissen neigen (Erhöhung der Zuverlässig-
keit). Es ist aber anzunehmen, dass das Fügen mit Nanopartikeln darüber hinaus ein weitaus 
größeres Potenzial bietet. Eine Vielzahl potentieller Anwendungsfelder, auch stärker belaste-
ter Bauteile, die weit mehr als nur die bisher untersuchten leistungselektronischen Bauele-
mente umfassen, wurde bereits in der Einleitung genannt. Die bisherigen Untersuchungen im 
Bereich der Leistungselektronik verfolgten als Hauptziel eine Absenkung der Fügetemperatur 
und des notwendigen Fügedruckes, da die eingesetzten elektronischen Bauteile nur eine 
begrenzte thermische und mechanische Belastbarkeit aufweisen. Im Hinblick auf eine mögli-
che Alternative für Hartlötverbindungen sind diese Parameter jedoch weniger kritisch – bei 
diesen Verbindungen ist insbesondere die resultierende Festigkeit von entscheidender Be-
deutung. Daher werden in der vorliegenden Arbeit auch deutlich höhere Drücke und Tempe-
raturen verwendet, um zu untersuchen, inwieweit das Fügen mit Nanopartikeln eine mög-
liche Alternative für Hartlötprozesse darstellt. In diesem Zusammenhang erfolgt in Kapitel 5.3 
ein Vergleich der Eigenschaften der hergestellten Fügeverbindungen nicht nur mit konventi-
onellen Weichlötverbindungen, sondern auch mit Hartlötverbindungen. 
Weiterhin wird in den Kapiteln 5.4 und 5.5 die Werkstoffpalette erweitert, indem eine Metall-
Keramik-Verbindung mit der Ag-Nanopaste hergestellt wird sowie zwei verschiedene Stähle 
als Grundwerkstoffe untersucht werden. In diesem Zusammenhang erfolgt in Kapitel 5.4 eine 
Betrachtung zum Einsatz von Flussmitteln in Kombination mit der verwendeten Ag-Nano-
paste. 
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In den Kapiteln 6 und 7 werden schließlich alternative Fügewerkstoffe sowie erste Ergebnis-
se über deren Eignung zum Fügen vorgestellt. Dabei werden Ag-Precursoren und eine Ni-
Nanopaste eingesetzt, wobei letztere von besonderem Interesse als eine Alternative für 
thermisch und mechanisch hoch beanspruchte Hartlötverbindungen ist. Als Substrate wer-
den für diese Versuche Kupfer und zwei Stähle eingesetzt. Zudem werden in Kapitel 7 Me-
tall-FVK-Verbindungen hergestellt. 
In Kapitel 8 werden die Ergebnisse zusammenfassend diskutiert und Potentiale für weiterfüh-
rende Forschungsarbeiten aufgezeigt. Abschließend erfolgt in Kapitel 9 eine Betrachtung zur 
Handhabung von Nanosuspensionen und zu gesundheitlichen Aspekten bei deren Verwen-
dung. 
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Kapitel 5.4 & 5.5: 
Erweiterung der 
Werkstoffpalette 















 Größe, Form und Verteilung der Nanopartikel 
 Thermisches Verhalten der Suspension 
 Röntgendiffraktion 
 Charakterisierung der Mikrostruktur nach Wärmebehandlung bei ver-
schiedenen Temperaturen und Haltezeiten 
 Untersuchung des Einflusses unterschiedlicher Prozessparameter-
variationen auf Fügeverbindungen mit Cu-ETP als Grundwerkstoff 
 Mikrostruktur in Abhängigkeit unterschiedlicher Prozessparameter 
 Mechanische Eigenschaften (Zugscherversuch, Härte) 
 Korrosionsbeständigkeit 
 Vergleich mit konventionellen Lötverbindungen 
 
 Herstellung von Fügeverbindungen mit unlegiertem Qualitätsstahl 
(1.0330) und rostbeständigem Stahl (1.4301) 
 Einsatz von Flussmitteln in Kombination mit der Ag-Nanopaste 
 Herstellung einer Metall-Keramik-Verbindung 
 Herstellung von Ag-Precursoren und einer Ni-Nanopaste 
 Thermisches Verhalten der verwendeten Zusatzwerkstoffe 
 Herstellung von Fügeverbindungen mit Cu-ETP, unlegiertem Qualitäts-
stahl (1.0330) und rostbeständigem Stahl (1.4301) 
 Herstellung einer Metall-FVK-Verbindung 
 Betrachtungen zur Handhabung und zu gesundheitlichen Aspekten bei 
der Verwendung von Nanosuspensionen 
 Zusammenfassende Diskussion der Ergebnisse zum Fügen mit der Ag-
Nanopaste, der Ni-Nanopaste und den Ag-Precursoren 
 Folgerungen und Ausblick für weiterführende Arbeiten 
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4.1 Auswahl der Werkstoffe 
4.1.1 Grundwerkstoffe und Probengeometrie 
Bisherige Forschungsarbeiten zum Fügen mit Nanosuspensionen beschäftigten sich zumeist 
mit dem Fügen von Kupfer, welches im Electronic Packaging in großem Maßstab verwendet 
wird (siehe Kapitel 2.3.3). Um eine Vergleichbarkeit mit diesen Ergebnissen zu gewährleis-
ten, wurde auch in der vorliegenden Arbeit für den Hauptteil der Untersuchungen Kupfer als 
Substrat eingesetzt. Dabei kam gewalztes Kupfer-Blech (ISO: Cu-ETP, EN: CW004A) mit 
einer Reinheit ≥ 99,90 Gew.-% zum Einsatz. Die chemische Zusammensetzung kann An-
hang A1 entnommen werden. Silber, welches als Fügezusatzwerkstoff eingesetzt wurde, und 
Kupfer bilden ein eutektisches System mit Randlöslichkeit, Abbildung 4-1. 
Da das Fügen mit Nanosuspensionen bezüglich seiner Eignung als mögliche Alternative für 
Hartlötprozesse untersucht werden soll, wurden zudem zwei Stähle, der unlegierte Qualitäts-
stahl DC01 (EN: 1.0330) mit einem Kohlenstoffgehalt  ≤ 0,12 Gew.-% sowie der austenitische 
Chrom-Nickel-Stahl X5CrNi18-10 (EN: 1.4301) als Grundwerkstoffe eingesetzt (Zusammen-
setzung siehe Anhang A2). Für das Fügen der Stähle wurden sowohl Ag-, als auch Ni-
Nanopartikel als Zusatzwerkstoff verwendet. Fe und Ag zeigen eine vollständige Unmisch-
barkeit, Abbildung 4-2. Dennoch ist auch das Löten von Stählen mit Loten auf Ag-Basis mög-
lich [12-14, 16], sodass auch die Verwendung von Ag-Nanopartikeln zum Fügen getestet 
wurde. Fe und Ni bilden hingegen Mischkristalle (Abbildung 4-3). 
In Abbildung 4-4 sind die verwendeten Probengeometrien der Fügeverbindungen für die 
Grundwerkstoffe Kupfer und Stahl dargestellt (Anlehnung an DIN EN 1465 [208]), welche 
sowohl für die Gefügeuntersuchungen, als auch für die Ermittlung des Festigkeitsverhaltens 
verwendet wurden. Die Fügeverbindungen wurden in einer doppelten Überlappverbindung 
mit einer Fügefläche von jeweils 7,5 mm ∙ 9 mm (Überlapplänge ∙ Breite) hergestellt. 
 
  
Abbildung 4-1: Zweistoffsystem Ag-Cu 
[209] 
Abbildung 4-2: Zweistoffsystem Fe-Ag [209] 
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Abbildung 4-3: Zweistoffsystem Fe-Ni [209] Abbildung 4-4: Schematische Darstellung 
der verwendeten Probengeometrie für a) 
Kupfer und b) unlegierten Stahl und 
Chrom-Nickel-Stahl (Überlapplänge: je-
weils 7,5 mm, Blechdicke: jeweils 3 mm) 
 
Um ein weiteres potenzielles Anwendungsgebiet der Mischbauweise abzudecken, wurden 
zudem eine Metall-Keramik-Verbindung sowie Metall-FVK-Verbindungen mit Ag-Nano-
partikeln hergestellt. Für die Metall-Keramik-Verbindung wurde als metallischer Fügepartner 
das bereits erwähnte Cu-ETP verwendet. Als keramischer Werkstoff kam kommerziell erhält-
liches, metallisiertes Al2O3 (Mo/Mn-Verfahren + Cu-Schicht) zum Einsatz. Die Fügeverbin-
dung wurde in einem Stumpfstoß ausgeführt, wobei die Fügefläche 9 mm ∙ 9 mm beträgt 
(Abbildung 4-5a). Die Metall-FVK-Verbindung wurde als einfache Überlappverbindung mit 
einer Fügefläche von 7,5 mm ∙ 9 mm (Überlapplänge ∙ Breite, Abbildung 4-5b) hergestellt. 
Als metallischer Fügepartner wurde Cu-ETP eingesetzt. Beim verwendeten FVK handelt es 
sich um einen mit 40 Vol.% Glasfasern endlosfaserverstärkten Thermoplast (Polycaprolac-








Abbildung 4-5: Schematische Darstellung der Probengeometrie für die a) Metall-Keramik-
Verbindung, Blechdicke Cu: 3 mm und b) Metall-FVK-Verbindung, Dicke Cu und FVK: 
3 mm, Überlapplänge: 7,5 mm 
 
4 Experimentelles Vorgehen und analytische Methoden 
Seite | 35 
 
Sofern nicht anders angegeben, erfolgte die Oberflächenvorbehandlung bei allen metalli-
schen Proben durch Schleifen (bis 400er Körnung) und einer anschließenden Entfettung für 
10 min in Aceton bei RT im Ultraschallbad. Die Keramik und der FVK wurden nicht geschlif-
fen, sondern nur entfettet. Nach dem Reinigungsvorgang erfolgte ein Spülen aller Proben mit 
destilliertem Wasser und Ethanol. Direkt nach der Trocknung der Proben wurden die Nano-
suspensionen appliziert und der Fügevorgang durchgeführt. 
 
4.1.2 Fügewerkstoffe 
Silber weist von allen Metallen die höchste elektrische und thermische Leitfähigkeit auf und 
wurde daher in den bisherigen Forschungsarbeiten zum Fügen mit Nanosuspensionen im 
Bereich der Leistungselektronik verwendet (Kapitel 2.3.3). Um eine Vergleichbarkeit der Er-
gebnisse mit den bisherigen Arbeiten zu gewährleisten, wurde für die Untersuchung des Ein-
flusses der Prozessparameter zunächst ebenfalls eine Ag-nanopartikelhaltige Suspension 
verwendet. Um zu evaluieren, inwieweit das Fügen mit Nanosuspensionen auch für die Her-
stellung hochtemperaturbeständiger Verbindungen geeignet ist, wurden zudem Fügever-
suche mit einer Ni-Nanopaste durchgeführt. Weiterhin wurden erste Versuche mit Ag-
Precursoren realisiert, die eine weitere Klasse von möglichen Fügewerkstoffen darstellen, 
welche zum Fügen bei niedrigen Temperaturen geeignet sind.  
 
4.1.2.1 Ag-Nanotinte 
Ag-nanopartikelhaltige Tinten werden bereits in großem Umfang in der Mikroelektronik für 
das Drucken und Sintern elektrisch leitfähiger Strukturen eingesetzt [41-43] und sind bereits 
bei einigen Anbietern kommerziell verfügbar (bspw.: Applied Nanotech, USA; Harima Che-
micals, Japan; ECM, USA). 
Für die Versuche wurde eine Ag-Nanotinte der Firma Harima Chemicals, Inc. (Japan) aus-
gewählt, da diese mit Abstand den höchsten Partikelgehalt aller verfügbaren Tinten aufweist, 
was sich positiv auf eine geringe Porosität der Fügenaht auswirken sollte. Die Eigenschaften 
der Nanotinte mit der Firmenbezeichnung NPS-J sind Tabelle 4-1 zu entnehmen. Die Sus-
pension enthält neben den Ag-Nanopartikeln n-Tetradecan (CH3(CH2)12CH3) als Lösungsmit-
tel, sowie zwei Dispergiermittel A und B, welche Firmengeheimisse darstellen. 
Die Tinte weist eine metallisch glänzend, dunkelblaue Farbe auf (Abbildung 4-7a), die durch 
die Anregung des Elektronengases (Oberflächenplasmonresonanz) entsteht [210]. 
 
Tabelle 4-1: Zusammensetzung und Eigenschaften der verwendeten Ag-Nanotinte NPS-J 
nach Herstellerangaben [211-212] 
Metallgehalt 64,1 Gew.-% Ag 
Partikelgröße 8–15 nm (mittlerer Durchmesser: 12 nm) 
Organische Bestandteile 
n-Tetradecan (22–30 Gew.-%) 
Dispergiermittel A (4–8 Gew-%) 
Dispergiermittel B (3–7 Gew.-%) 
Spezifischer Widerstand 3 μΩ ∙ cm 
Dynamische Viskosität bei 20 °C 8,6 mPa ∙ s 
Haltbarkeit bei 10 °C Lagertemperatur 2 Monate 
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4.1.2.2 Ag-Nanopaste 
Nanopartikelhaltige Pasten weisen im Vergleich zu Tinten den Vorteil auf, dass sie aufgrund 
der hohen Viskosität streichfähig sind (Auftrag vergleichbar mit konventioneller Lotpaste). 
Zudem weisen sie einen für Nanosuspensionen sehr hohen Partikelgehalt auf. Nanopasten 
sind jedoch im Gegensatz zu den Tinten bei deutlich weniger Anbietern verfügbar. Ohne An-
spruch auf Vollständigkeit scheinen derzeit (Stand: Januar 2015) Ag-Nanopasten lediglich 
bei folgenden Anbietern kommerziell erhältlich zu sein: 
 Advanced Nano Products Co. Ltd., Südkorea 
 Applied Nanotech Holdings, Inc., USA 
 Harima Chemicals, Inc., Japan 
 NBEtech, LLC., USA 
 SMIC Co. Ltd., Japan 
Auch hier wurde aufgrund des hohen Partikelgehaltes die Nanopaste der Firma Harima 
Chemicals, Inc. aus Japan ausgewählt. Die Zusammensetzung und die Eigenschaften der 
Nanopaste mit der Firmenbezeichnung NPS sind Tabelle 4-2 zu entnehmen. Die Suspension 
(Abbildung 4-7b) enthält neben dem hohen Anteil an Ag-Nanopartikeln als Lösungsmittel 1-
Decanol (CH3(CH2)11OH) und Petroleum Hydrocarbon. Der Begriff  „Petroleum  Hydrocarbon“,  
der im englischsprachigen Sicherheitsdatenblatt [213] verwendet wird, ist dabei ein allgemei-
ner Überbegriff für Kohlenwasserstoffverbindungen, wobei eine Vielzahl von Verbindungen in 
Frage kommen [214]. Weiterhin sind zwei Dispergiermittel sowie zwei Additive enthalten, 
welche jedoch Firmengeheimnisse darstellen. 
 
Tabelle 4-2: Zusammensetzung und Eigenschaften der verwendeten Ag-Nanopaste NPS 
nach Herstellerangaben [213, 215] 
Metallgehalt 81,4–82,9 Gew.-% Ag (verschiedene Chargen) 
Partikelgröße 8–15 nm (mittlerer Durchmesser: 12 nm) 
Organische Bestandteile 
1-Decanol: 1–2 Gew.-% 
Petroleum Hydrocarbon: 2,5–3,5 Gew.-% 
Dispergiermittel A: 6–10 Gew.-% 
Dispergiermittel B: 1–3 Gew.-% 
Additiv A: 2–3 Gew.-% 
Additiv B: 0,8–1,5 Gew.-% 
Spezifischer Widerstand 3 μΩ ∙ cm 
Dynamische Viskosität bei 20 °C 74,9–85,0 Pa ∙ s (verschiedene Chargen) 
Haltbarkeit bei 10 °C Lagertemperatur 2 Monate 
 
Durch den hohen Gehalt unbekannter organischer Bestandteile (12,3–21,0 Gew.-%) ist oft-
mals keine eindeutige Zuordnung der ablaufenden thermischen Reaktionen möglich (siehe 
Kapitel 5.1.2). Auch mittels verschiedener chemischer Analysemethoden (IR, NMR, GCMS) 
konnte keine klare Aussage über die enthaltene Organik getroffen werden. 
Durch die Vielzahl der unbekannten organischen Substanzen ist zudem keine exakte Um-
rechnung des Masseanteils der Ag-Partikel in einen Volumenanteil möglich. Um dennoch 
einen groben Anhaltspunkt über den Volumenanteil zu erhalten, wurde die Dichte der Orga-
nik  zu  ρOrganik = 1 g/cm³ festgesetzt. Mit der Dichte von Silber  ρAg = 10,50 g/cm³ (20 °C) [106] 
ergibt sich bei dem aus sechs Pasten-Chargen gemittelten Metallgehalt von 82,2 Gew.-% ein 
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Volumengehalt von 30,5 Vol.-% Ag. Jedoch kann dieser Volumenanteil durch die willkürliche 
Festlegung der Dichte der organischen Substanzen nur als Näherung betrachtet werden. 
 
4.1.2.3 Ni-Nanopaste 
Aufgrund der eingeschränkten kommerziellen Verfügbarkeit von Ni-Nanosuspensionen (nach 
derzeitigem Kenntnisstand vertreibt lediglich die Fa. Applied Nanotech Holdings, Inc., USA 
eine „experimentelle“  Ni-Nanotinte), erfolgte eine eigene Herstellung einer Ni-Nanopaste. Die 
Zusammensetzung, welche in Vorarbeiten als Optimum bzgl. der Stabilität der Suspension 
identifiziert wurde, kann Tabelle 4-3 entnommen werden. Für die Herstellung der Paste wur-
de zunächst das Lösungsmittelgemisch  aus  α-Terpineol und p-Xylen mit zwei Alkylthiolen, 
die als Stabilisatoren dienen, vermengt. Anschließend erfolgte die Zugabe von sphärischen 
Ni-Nanopartikeln mit einer Partikelgröße von ca. 10 nm bis 100 nm (durchschnittliche Parti-
kelgröße: 20 nm, ChemPur Feinchemikalien und Forschungsbedarf GmbH). Die Dispergie-
rung der Nanopartikel erfolgte mittels pulsierendem Ultraschall (USP 200, Fa. Hielscher), 
wobei mit einer Amplitude von 30 µm und einem Energieeintrag von 10 Wh gearbeitet wurde. 
Im Ergebnis konnte durch den hoch eingestellten Metallgehalt eine streichfähige Paste her-
gestellt werden, die eine schwarze Färbung aufweist, Abbildung 4-7c). 
 
Tabelle 4-3: Zusammensetzung der hergestellten Ni-Nanopaste 
Metallanteil 
[Gew.-%] Anteil organischer Substanzen [Gew.-%] 
Ni α-Terpineol p-Xylen 1-Tetradecanethiol (CH3(CH2)13SH) 
1-Octadecanethiol 
(CH3(CH2)17SH) 




In Kapitel 7 werden Ergebnisse zum Fügen mit drei verschiedenen Ag-Precursoren vorge-
stellt, die am Institut für Chemie der Technischen Universität Chemnitz entwickelt wurden 
[216-218]. Bei diesen Precursoren handelt sich um metallorganische Verbindungen, die bei 
ihrer Zersetzung Nanopartikel generieren. Der entscheidende Unterschied zu den bisher 
vorgestellten nanopartikelhaltigen Suspensionen liegt also darin, dass die Nanopartikel erst 
während des Fügeprozesses in situ erzeugt werden. Ein großer Vorteil liegt in der einfachen 
und kostengünstigen Synthese, ohne dass die Zugabe weiterer organischer Bestandteile wie 
Reduktionsmittel, Stabilisatoren oder ähnlichem nötig ist. Die in Abbildung 4-6 dargestellten 
Silber(I)-Carboxylatkomplexe, im Folgenden als Precursor 1, Precursor 2 und Precursor 3 
bezeichnet, wurden, ausgehend von kostengünstigen, kommerziell verfügbaren Ausgangs-
stoffen, in einfacher Synthese nach [216-218] hergestellt. Die theoretisch eingestellten Me-
tallgehalte liegen bei Precursor 1 bei 63 Gew.-%, bei Precursor 2 bei 58 Gew.-% und bei 
Precursor 3 bei 26 Gew.-% und liegen damit noch deutlich unter dem Metallgehalt der Ag-
Nanopaste (Tabelle 4-2). Eine weitere Erhöhung des Metallgehaltes ist Gegenstand aktueller 
Untersuchungen. 
Eine Besonderheit stellt der Precursor 3 dar, der mit Abietinsäure als Ausgangsstoff synthe-
tisiert wurde. Abietinsäure ist der Hauptbestandteil von Kolophonium, welches beim Weichlö-
ten als Flussmittel eingesetzt wird [13-14]. Mit diesem Precursor sollte untersucht werden, 
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inwieweit mit den integrierten Flussmitteleigenschaften verbesserte Festigkeiten erzielt wer-
den können. 
Um eine einfache Applikation zu gewährleisten, wurden die im Ausgangszustand als Fest-
stoff (Pulver) vorliegenden Precursoren mit Wasser (Precursor 1) und Polyethylenglycolme-





a) b) c) 
Abbildung 4-6: Verwendete Ag-Precursoren, a) [(AgO2CCH2)3N]   („Precursor 1“), b) 










Abbildung 4-7: Verwendete Nanosuspensionen a) Ag-Nanotinte, b) Ag-Nanopaste, c) Ni-
Nanopaste, d) Ag-Precursor 
 
4.1.2.5 Applikation der Fügewerkstoffe 
Nanotinte 
Die Applikation der Ag-nanopartikelhaltigen Tinte (Kapitel 4.1.2.1) erfolgte mit Hilfe der Mik-
rodosierung (AutoDrop System MD-P-802 der Fa. Microdrop Technologies GmbH), die ty-
pisch für den Auftrag von Nanotinten für dünne elektrisch leitfähige Strukturen im Bereich der 
Mikroelektronik ist [42-43, 219-221]. Bei diesem Verfahren wird die Suspension nach dem 
Prinzip des InkJet-Drucks in einzelnen Tropfen (Drop on Demand) kontaktlos auf die Sub-
strate dosiert. Durch entsprechende Variationen der Druck-Parameter können nicht nur ein-
zelne Punkte, sondern auch Linien und Flächen gedruckt werden. 
Im Verlauf der Versuche zeigte sich jedoch, dass diese Art der Applikation sehr aufwendig 
und zeitintensiv ist, da für den angestrebten Fügeprozess nicht nur dünne Strukturen, son-
dern auch größere Flächen zu applizieren sind. Zudem müssen für eine ausreichende 
Schichtdicke mehrere Lagen gedruckt werden, sodass für das Bedrucken einer Fügefläche 
der verwendeten Probengeometrie, je nach Stabilität des Druckprozesses, bis zu acht Stun-
den Prozesszeit nötig waren. 
Aus diesem Grund wurde nach alternativen Auftragsmethoden gesucht. Allerdings konnten 
auch mit anderen Methoden (Applikation der Tinte in definierten Volumina mittels Pipette und 
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Auftrag mittels Spin Coater) keine zufriedenstellenden Ergebnisse bzgl. eines gleichmäßigen 
Auftrages und einer definierten Schichtdicke erreicht werden. 
Im Ergebnis konnte kein effizientes und reproduzierbares Verfahren gefunden werden, um 
eine flächige Applikation der Nanotinte zu realisieren. Daher wurde schließlich von der Ver-
wendung der Tinte für die Fügeversuche abgesehen. Ein für das Fügen erforderlicher flächi-
ger Auftrag ist offenbar nur mit höherviskosen Pasten möglich, der im folgenden Kapitel be-
schrieben wird. Daher wurden für die Fügeversuche ausschließlich die Ag-Nanopaste ver-
wendet und alle weiteren eingesetzten Fügewerkstoffe (Ni-Nanosuspension und Ag-
Precursoren) als streichfähige Pasten synthetisiert. 
 
Pasten 
Grundsätzlich kommen für den Auftrag von Pasten der Sieb- und Schablonendruck oder das 
Dispensen in Frage [222]. In der vorliegenden Arbeit wurde für den Auftrag der Pasten eine 
spezielle Applikationseinrichtung entwickelt, deren schematischer Aufbau in Abbildung 4-8 
dargestellt ist. Mit Hilfe einer Messschraube wird zunächst die exakte Höhe des Grundwerk-
stoffes im Bereich der Fügefläche gemessen. Anschließend wird die Paste auf die Fügeflä-
chen aufgetragen und an der Messschraube der gewünschte Auftrag (Probendicke + Dicke 
des Pastenauftrages) eingestellt. Mittels eines in der Applikationseinrichtung implementierten 
Rakels wird schließlich die Paste entsprechend der eingestellten Höhe abgezogen resp. ab-
gerakelt. 
Dieses Verfahren erlaubt eine einfache und variable Pastenapplikation. Aus der Profilometer-
aufnahme einer aufgetragenen Schicht in Abbildung 4-9 wird ersichtlich, dass mit dieser Me-
thode die Dicke der aufgetragenen Schicht präzise eingestellt und die Schicht gleichmäßig 





richtung zum Auftrag der Pasten 




Die mittels der Ag-Nanopaste hergestellten Fügeverbindungen wurden bzgl. des Festigkeits-
verhaltens sowie der resultierenden Mikrostruktur im Vergleich zu etablierten Löttechnolo-
gien mit konventionellen Loten qualifiziert. Entsprechend Kapitel 4.4.1 erfolgt eine detaillierte 
Untersuchung von Fügeverbindungen mit Kupfer als Grundwerkstoff. In logischer Konse-
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quenz wurden die konventionellen Lötverbindungen ebenfalls mit dem Grundwerkstoff Kup-
fer (Cu-ETP, Kapitel 4.1.1) hergestellt. 
Bei der Auswahl der Referenzlote, welche als Vergleich zur Nanopaste herangezogen wer-
den sollten, mussten zwei Aspekte beachtet werden: Einerseits wurde der Fügeprozess im 
Temperaturbereich des Weichlötens (< 450 °C [13]) durchgeführt, andererseits sollte die 
Fügenaht nach dem Fügevorgang theoretisch die Eigenschaften von Bulk-Silber aufweisen, 
was einer Hartlötverbindung (Löttemperatur > 450 °C [13]) entspricht. Um beide Kenngrößen 
(Temperatur prozessseitig und Eigenschaften werkstoffseitig) zu berücksichtigen, wurden 
sowohl ein Weichlot, als auch ein Hartlot für den Vergleich ausgewählt. 
Als Weichlot wurde das nach DIN EN ISO 9453 [223] genormte Lot Sn97Cu3 (in Drahtform, 
mit Flussmittelseele 2.2.2) der Fa. Elsold eingesetzt. Mit der Wahl dieses Lotes wurde der 
Richtlinie 2011/65/EU (RoHS 2) [224] entsprochen, welche die Verwendung bleifreier Weich-
lote für eine Vielzahl von Lötverbindungen fordert. Das Lot Sn97Cu3, welches u.a. für das 
Löten von Kupfer eingesetzt wird [11], erfordert trotz seiner theoretischen Schmelztempera-
tur zwischen 230 °C und 250 °C eine erhöhte Löttemperatur von ca. 300 °C, um ein ausrei-
chendes Aufschmelzen zu gewährleisten [225-226]. Diese Löttemperatur erlaubt einen direk-
ten Vergleich mit den mit der Ag-Nanopaste gefügten Referenzproben (siehe Kapitel 4.4.1), 
welche ebenfalls bei einer Temperatur von 300 °C hergestellt wurden. Das Weichlöten er-
folgte mit der in Abbildung 4-4a) dargestellten Probenform mit Kupfer als Grundwerkstoff in 
einem Muffelofen an Luft. Die Prozessparameter des Lötprozesses sind Tabelle 4-4 zu ent-
nehmen.  
Als Hartlot wurde das nach DIN EN ISO 17672 [227] genormte Lot B-Ag72Cu-780 (in Folien-
form) der Fa. Umicore eingesetzt. Da die Verwendung von reinem Silber als Lot aufgrund 
des Kostenfaktors unüblich ist (was einen direkten Vergleich zur Ag-Nanopaste erlauben 
würde), wurde dieses hochsilberhaltige Hartlot ausgewählt. Dieses Standardlot, welches das 
Eutektikum zwischen Silber und Kupfer bei ca. 28 Gew.-% Cu nutzt (Abbildung 4-1), wird 
zumeist für das Löten hochwertiger Kupferbauteile verwendet [12]. Auch das Hartlöten er-
folgte an der in Abbildung 4-4a) dargestellten Probengeometrie mit Cu-ETP als Grundwerk-
stoff. Das T-t-Regime des Hartlötprozesses, welches flussmittelfrei in einem Vakuumofen 
durchgeführt wurde, ist Tabelle 4-4 zu entnehmen. 
Um eine Vergleichbarkeit zu den mittels der Nanopaste gefügten Proben zu gewährleisten, 
erfolgte bei den konventionellen Lötprozessen die Vorbereitung der Grundwerkstoffe analog 
zu der in Kapitel 4.1.1 beschriebenen Probenvorbereitung. 
 
Tabelle 4-4: T-t-Regime der zu Vergleichszwecken durchgeführten Hart- und Weichlötpro-
zesse 
T-t-Regime Weichlöten (Sn97Cu3) 
Hartlöten 
(B-Ag72Cu-780) 
Aufheizgeschwindigkeit 10 K/min 10 K/min 
bis 200 °C 750 °C 
Zwischenhaltezeit 10 min 10 min 
Aufheizgeschwindigkeit 5 K/min 5 K/min 
bis (Löttemperatur) 300 °C 780 °C 
Haltezeit auf Löttemperatur 10 min 10 min 
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4.2 Charakterisierung der Fügewerkstoffe 
Da der größte Teil der Versuche mit der Ag-Nanopaste durchgeführt wurde, erfolgte insbe-
sondere eine eingehende Charakterisierung dieser Paste. Die in geringerem Umfang ver-
wendete Ni-Nanopaste und die Ag-Precursoren wurden lediglich bezüglich ihres thermischen 
Verhaltens untersucht (Kapitel 4.2.3.2). 
 
4.2.1 Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchung 
Mittels TEM (Hitachi H8100) wurde die Form, Verteilung und Größe der Nanopartikel aus der 
Ag-Nanopaste sowie der Abstand der Partikel untereinander bestimmt. Dazu wurde die Pas-
te auf ein kohlenstoffbeschichtetes Cu-Trägernetz appliziert und mit Hexan gewaschen. Die 
Nanopartikel verbleiben dabei durch Adhäsion auf der Kohlenstoffbeschichtung. Anschlie-
ßend erfolgte eine Trocknung des Trägernetzes bei 60 °C, um das Hexan zu verdampfen. 
Die Größe der Nanopartikel und der Abstand zwischen den Partikeln wurden durch Ausmes-
sen von 1000 Partikeln an verschiedenen TEM-Aufnahmen bestimmt. Aus den ermittelten 
Partikelgrößen wurde zudem die volumenbezogene spezifische Oberfläche SV, unter der 
theoretischen Annahme, dass die Partikel eine ideale Kugelform aufweisen, nach Formel 4-1 
berechnet. Weiterhin wurde die geometrische Standardabweichung σG nach Formel 4-2 be-
rechnet, welche eine Abschätzung der Dispersität erlaubt. Bei einer geometrischen Stan-
dardabweichung  σG < 1,2 handelt es sich nach [228] um eine monodisperse Partikelgrößen-
verteilung. 
 








 Formel 4-1 
 SV Volumenbezogene spezifische Oberfläche (Oberflächen-zu-Volumen- 
  Verhältnis) 
 A Oberfläche der Nanopartikel 
 V Volumen der Nanopartikel 











൲ Formel 4-2 
 σୋ Geometrische Standardabweichung 
 xത୥ Geometrisches Mittel 
  mit ?̅?௚ =    ඥ∏ 𝑥௜௡௜ୀଵ
೙  
 
4.2.2 Dynamische Lichtstreuung 
Zum Vergleich der mittels TEM ermittelten Größenverteilung der Paste wurde zudem die 
Partikelgrößenverteilung mittels Dynamischer Lichtstreuung (DLS) gemessen. Das Prinzip 
der DLS beruht auf der Detektion der zeitabhängigen Fluktuationen der Streulichtintensität 
eines Lasers durch die Bewegung der Partikel in der Suspension [48]. Mit Hilfe von Autokor-
relationsfunktionen kann darüber die Größenverteilung der Partikel berechnet werden. Zu-
dem ist mit dieser Analysemethode die Bestimmung des Polydispersitätsindex (PDI) möglich, 
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der ebenfalls eine Aussage zur Dispersität der Suspension erlaubt. Bis zu Werten von 
PDI ≤ 0,3 handelt es sich um eine monodisperse Größenverteilung, bei Werten von PDI ≥ 0,5 
liegt eine polydisperse Größenverteilung vor [48]. 
Die Messung erfolgte an einer mit Ethanol verdünnten Suspension der Ag-Nanopaste mittels 
des Zetasizer Nano ZS (Fa. Malvern). Als Lichtquelle diente ein He-Ne-Laser (Wellenlänge: 
623 nm), wobei das Streulicht in einem Winkel von 173° gemessen wurde. 
 
4.2.3 Simultan-Thermo-Analyse 
Die Ermittlung des thermischen Verhaltens bei Erwärmung der Suspensionen erfolgte mittels 
Simultan-Thermo-Analyse (STA). Diese Analysemethode gestattet eine simultane Durchfüh-
rung von Thermogravimetrischer Analyse (TG) und Dynamischer Differenzkalorimetrie (engl. 
Differential Scanning Calorimetry, DSC). Die Probe wird während der Analyse einem defi-
nierten Temperatur-Zeit-Regime unterworfen. Mittels TG wird dabei die Masseänderung der 
Probe bestimmt, um Rückschlüsse auf die Verdampfung und den Gehalt bzw. Masseanteil 
der organischen Substanzen ziehen zu können. Mit Hilfe der DSC wird simultan die Energie 
bzw. Wärme, die die Probe aufnimmt oder abgibt, gemessen, was Rückschlüsse auf die ab-
laufenden thermischen Reaktionen erlaubt [229]. 
Für die Analysen wurden die Geräte STA 409C und STA 449 F1 Jupiter der Fa. Netzsch-
Gerätebau GmbH verwendet. Das Probengewicht betrug für jede Probe ca. 20 mg und es 
wurde jeweils mit einem Gasdurchfluss von 70 ml/min gearbeitet. Als Probentiegel wurde, 
ebenso wie für die inerte Referenzprobe (welche als Vergleich für die Messung des Wärme-
stromes dient), Al2O3 verwendet. 
Die Auswertung der Resultate erfolgte mit der Software „Proteus  Analysis“.  Der Übersicht-
lichkeit halber werden im Ergebnisteil nur die DSC- und TG-Signale des Aufheizprozesses 
dargestellt. Die analysierten Proben wurden weiterhin anhand makroskopischer und raster-
elektronenmikroskopischer Aufnahmen der Probenoberfläche beurteilt. Zudem wurden die 
STA-Proben röntgenographisch untersucht (siehe Kapitel 4.2.4). 
 
4.2.3.1 Ag-Nanopaste 
Die Analysen zum thermischen Verhalten der Ag-Nanopaste wurden in verschiedenen At-
mosphären jeweils mit einer Aufheizgeschwindigkeit von 10 K/min in einem Temperaturbe-
reich von RT bis 1000 °C durchgeführt. Tabelle 4-5 gibt einen Überblick über die Untersu-
chungen. 
 
4.2.3.2 Ni-Nanopaste und Ag-Precursoren 
Aufgrund der hohen Oxidationsneigung von Nickel erfolgten die Analysen der Ni-Nanopaste 
in Argon. Die Untersuchungen wurden bis zu einer Temperatur von 900 °C mit einer Auf-
heizgeschwindigkeit von 10 K/min durchgeführt. 
Für die Analyse der Precursoren wurden diese sowohl als Feststoff (ohne Lösungsmittel) als 
auch als Paste (mit Lösungsmittel) analysiert. Dabei wurden alle drei Verbindungen bis 
500 °C an Luft und in Stickstoff untersucht. Die Aufheizgeschwindigkeit betrug jeweils 
10 K/min. Da bei den Precursoren z.T. starke Reaktionen zu verzeichnen waren, wurde das 
Probengewicht für die im Ergebnisteil vorgestellten Analysen auf ca. 5 mg pro Probe verrin-
gert. 
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Tabelle 4-5: Analysebedingungen der STA-Untersuchungen der Ag-Nanopaste, Aufheizge-
schwindigkeit: 10 K/min 
Probenbezeichnung Max. Temperatur Atmosphäre 
STA 1 500 °C Luft 
STA 2 1. Durchlauf: 500 °C 2. Durchlauf: 1000 °C Luft 
STA 3 300 °C Luft 
STA 4 400 °C Luft 
STA 5 1. Durchlauf: 300 °C 2. Durchlauf: 1000 °C Luft 
STA 6 1. Durchlauf: 400 °C 2. Durchlauf: 1000 °C Luft 
STA 7 500 °C Argon 




Bei der Röntgendiffraktion (XRD) wird die Beugung der auf eine Probe gerichteten Röntgen-
strahlung gemessen, was Rückschlüsse auf den Netzebenenabstand und damit die Kristall-
struktur erlaubt. 
Für die Versuche wurden mit dem Röntgendiffraktometer D8 Discover (Bruker AXS) die Ag-
Nanopaste, als auch sämtliche STA-Proben (Ag-Nanopaste, Ni-Nanopaste, Ag-Precursoren) 
bezüglich ihrer Kristallit- und Partikelgröße untersucht. Die Ag-Nanopaste wurde für die Un-
tersuchung großflächig auf einen Glas-Objektträger aufgetragen. Die Analysen der STA-
Proben erfolgten an der Oberfläche des wärmebehandelten Silbers bzw. Nickels. Für alle 
Röntgenbeugungsuntersuchungen wurde CoKα-Strahlung  (λ = 1,5418 Å) bei einer Beschleu-
nigungsspannung von 40 kV und einem Heizstrom von 40 mA verwendet. Die erhaltenen 
Diffraktogramme wurden mit der PDF-2 Datenbank [230] abgeglichen. 
 
4.3 Untersuchungen zum Sinterverhalten der Ag-Nanopaste 
Das Sinterverhalten der Nanopaste ist von entscheidender Bedeutung für die Qualität der 
späteren Fügeverbindungen. Zur Charakterisierung wurden freiliegende Schichten der Paste 
in einer Dicke von 20 µm auf Si-Substrate aufgetragen und auf einer Heizplatte an Luft mit 
verschiedenen Temperaturen und Haltezeiten ohne Druckaufbringung wärmebehandelt, sie-
he Tabelle 4-6. Dabei wurden die mit der Paste applizierten Proben bei bereits erreichter 
Zieltemperatur auf die Heizplatte aufgelegt, was, je nach Temperatur, einer Aufheizge-
schwindigkeit von 150 K/min bis 200 K/min entspricht. Mit dieser drucklosen Wärmebehand-
lung kann zwar zunächst ein entscheidender Prozessparameter, der Fügedruck, noch nicht 
untersucht werden, dennoch erlauben die Untersuchungen zum drucklosen Sinterverhalten 
eine erste Bewertung des Einflusses der Prozessparameter Temperatur und Haltezeit auf die 
Sinteraktivität. 
Die aufgetragene Dicke von 20 µm wurde gewählt, da der Hersteller eine maximale Schicht-
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Tabelle 4-6: Variation von Temperatur und Haltezeit bei den Untersuchungen zum Sinterver-
halten der Ag-Nanopaste 
Variation Temperatur 
(Haltezeit: 10 min) 250 °C 300 °C 350 °C 400 °C 450 °C 500 °C 
Variation Haltezeit 
(Temperatur: 300 °C) 2 min 3 min 5 min 7 min 10 min 30 min 
 
Zur Charakterisierung der erzeugten Silberschichten wurden Korn- und Halsgröße sowie 
Porosität und Porengröße anhand rasterelektronenmikroskopischer Aufnahmen der Schicht-
oberflächen bestimmt. Für jeden untersuchten Parameter wurden zwei Proben hergestellt, 
von denen jeweils fünf REM-Aufnahmen in die Auswertung einflossen. Demnach stellen die 
angegebenen Werte ein Mittel aus zehn vermessenen Bildern pro variiertem Parameter dar. 
Aus der Statistik der Messwerte für Korn- und Halsgröße sowie Porosität und Porengröße 
wurden jeweils Mittelwert und Standardabweichung bestimmt. 
Die Ermittlung der Korngröße erfolgte nach dem Linienschnittverfahren gemäß ASTM E 112 
[232]. Dabei ist die Korngröße als Mittelwert der Anzahl der Schnittsehnen von einer auf die 
Gefügeaufnahme gelegten Linienschar mit den Korngrenzen des gesinterten Gefüges defi-
niert. 
Für die Bestimmung der Halsgröße zwischen den Körnern wurden, je nach Korngröße, pro 
Bild die Halsgrößen von 50 bis 100 Sinterhälsen durch Ausmessen ermittelt. 
Die Bestimmung der Porosität erfolgte mit Hilfe der digitalen Bildanalyse, bei der aus dem 
vorhandenen Grauwertbild über das Schwellwertverfahren ein Binärbild erzeugt wird, wel-
ches lediglich aus zwei Werten 0 (schwarz) und 1 (weiß) besteht und so eindeutig zwischen 
den interessierenden Objekten (Porenraum) und nicht interessierenden Objekten (Gefüge) 
unterschieden werden kann. 
Zur Ermittlung der Porengröße wurde die Größe aller Poren in den zehn REM-Aufnahmen 
vermessen. Da die Form der Poren z.T. ungleichmäßig ist, wurden pro vermessener Pore 
zwei Messwerte (Breite und Länge) herangezogen. 
 
4.4 Fügeversuche 
Die Fügeversuche erfolgten an Luft mit der in Abbildung 4-10 schematisch dargestellten An-
lage. Im Ergebnisteil (Kapitel 5.3.2.1) wird ersichtlich, dass die Aufbringung eines Druckes 
während des Fügevorganges von essentieller Bedeutung für die Qualität der Verbindungen 
ist. Daher wurde eine Anlage errichtet, mit der es möglich ist, den Fügevorgang unter Druck-
aufbringung zu realisieren. Hierbei handelt es sich um eine handelsübliche Hydraulikpresse 
(1), welche entsprechend Abbildung 4-10 modifiziert wurde und im Folgenden näher erläutert 
wird. Die Erwärmung der Proben erfolgt mittels Induktion (2), sodass gewisse Grundvoraus-
setzungen erfüllt werden müssen, um erfolgreich Fügeverbindungen herstellen zu können. 
Es muss eine unerwünschte Abschwächung des elektromagnetischen Feldes vermieden 
werden, um ausschließlich die Proben erwärmen zu können. Daher wurden alle im Bereich 
des Induktors befindlichen Hilfsmittel zur Probenfixierung – die Probenhalterung (3) und der 
Stempel (4) – aus Keramik (Al2O3) gefertigt. Die mit den Pasten applizierten Proben werden 
in die Probenhalterung eingelegt (a). Anschließend wird der Induktor nach unten verfahren, 
sodass er die Proben nahezu umschließt, und mit dem Stempel hydraulisch der gewünschte 
Druck einseitig auf die gesamte Fügefläche der Proben aufgebracht (b). Nach der Druckauf-
bringung werden schließlich die metallischen Stifte (5), welche ebenfalls der Probenfixierung 
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dienen, nach unten verfahren (c). Damit befinden sich im Bereich des Induktors nur die me-
tallischen Proben und die Probenhalterung aus Keramik. 
Die Erwärmung der Proben wurde über einen PID-Regler gesteuert, wobei die Temperatur-









Abbildung 4-10: Schematische Darstellung der Anlage zum Fügen 
 
4.4.1 Fügeversuche mit der Ag-Nanopaste 
Die Qualität von Fügeverbindungen wird durch eine Vielzahl von Prozessparametern beein-
flusst. Im Hinblick auf das in dieser Arbeit untersuchte neuartige Fügeverfahren, bei dem 
Nanosuspensionen zum Fügen verwendet werden, fehlt in der Literatur bisher eine ganzheit-
liche Betrachtung bzgl. aller relevanten Parameter. Meist werden die Eigenschaften der Ver-
bindungen nur in Abhängigkeit der Prozessparameter Druck, Temperatur und Haltezeit be-
trachtet. In der vorliegenden Arbeit erfolgt deshalb eine umfassende und grundsätzliche Be-
trachtung verschiedenster Prozessparameter. Dafür wurden zunächst Verbindungen mit 
Kupfer (Cu-ETP, Probengeometrie siehe Abbildung 4-4a), gefügt mit der Ag-Nanopaste in 
Abhängigkeit der in Tabelle 4-7 angegebenen Parameter, bezüglich ihrer entstehenden Mik-
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Als Vergleich dienten hier jeweils Proben, im Folgenden als Referenzproben bezeichnet, 
welche mit festgelegten Parametern (Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 
10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Dicke des Pastenauftrages: 20 µm, Probenvor-
behandlung: Schleifen und Entfetten, ohne Vortrocknung und Wärmebehandlung, Fügeflä-
che: 2 x 67,5 mm²) hergestellt wurden. Aus Tabelle 4-7 wird ersichtlich, dass für die Parame-
tervariationen jeweils ein Parameter definiert verändert wurde, während alle anderen kon-
stant blieben. Bei ausgewählten Versuchen, bei denen es von Relevanz ist, wurde zusätzlich 
zum jeweils veränderten Parameter mit zwei verschiedenen Fügedrucken gearbeitet. 
Neben den nach Tabelle 4-7 variierten Prozessparametern Fügedruck, -temperatur, Halte-
zeit, Aufheizgeschwindigkeit und Dicke des Pastenauftrages wurden verschiedene Oberflä-
chenbehandlungen und -modifikationen untersucht (Tabelle 4-8), da bei Fügeverfahren die 
Oberflächenbeschaffenheit der Grundwerkstoffe von entscheidender Bedeutung für die Qua-
lität der Fügeverbindungen ist. Die unterschiedlich vorbehandelten Substrate wurden zudem 
bzgl. ihrer Oberflächenbeschaffenheit mittels Tastschnittgerät (Hommel T8000) nach DIN EN 
ISO 4288 [233] untersucht. Für die Bewertung wurden die Kenngrößen Mittenrauwert Ra und 
gemittelte Rautiefe Rz herangezogen. 
In weiteren Versuchen wurde die Fügefläche verringert (Tabelle 4-7), um zu untersuchen, ob 
durch den geringeren Anteil organischer Bestandteile bei einer kleineren Fügefläche höhere 
Festigkeiten erreicht werden können. Dabei wurde die Überlapplänge der Cu-Probengeo-
metrie (Abbildung 4-4a) halbiert, sodass sich eine Fügefläche von 3,75 mm ∙ 9 mm (Über-
lapplänge ∙ Breite) ergibt. 
Ferner wurde dem Fügeprozess ein Trocknungsprozess vorangestellt, Tabelle 4-7. Mit die-
ser Vortrocknung sollte untersucht werden, inwieweit es möglich ist, u.U. eine geringere Po-
rosität der Fügenaht und damit höhere Festigkeiten zu erzielen, wenn ein Großteil der Lö-
sungsmittel bereits vor dem Fügeprozess entfernt wird. Für die Vortrocknung wurden die mit 
der Nanopaste applizierten Proben vor dem Fügeprozess bei einer Temperatur von 100 °C 
für 4 min auf einer Heizplatte an Luft getrocknet. Die Temperatur von 100 °C wurde gewählt, 
da aus den Untersuchungen zum thermischen Verhalten in Kapitel 5.1.2 hervorgeht, dass 
bei dieser Temperatur zwar schon die Lösungsmittel aus der Paste entfernt werden können, 
jedoch die schützende organische Hülle der Nanopartikel nicht beeinflusst resp. entfernt 
wird. Die Haltezeit wurde in Voruntersuchungen festgelegt, da nur bis zu einer Haltezeit von 
4 min makroskopisch Abdampfungen während des Trocknungsvorganges zu beobachten 
sind. Es kann also davon ausgegangen werden, dass bei einer Haltezeit von 4 min bei 
100 °C ein Großteil der Lösungsmittel entfernt werden kann, die Partikelumhüllungen jedoch 
erhalten bleiben. 
Weiterhin wurde der Einfluss einer nachträglichen Wärmebehandlung auf die erreichbaren 
Festigkeiten untersucht, Tabelle 4-7. Die Proben wurden zunächst mit den Parametern der 
Referenzproben hergestellt. Anschließend erfolgte eine drucklose Wärmebehandlung der 
Verbindungen bei einer Temperatur von 300 °C für 20 min an Luft in einem Muffelofen (Ein-
legen bei bereits erreichter Temperatur). Damit ergibt sich eine Gesamthaltezeit von 30 min 
bei einer Temperatur von 300 °C, jedoch nur 10 min mit Druckaufbringung und 20 min ohne 
Druck. Dies erlaubt einen direkten Vergleich mit den Proben, welche mit einer Haltezeit von 
30 min unter Druck gefügt wurden (Tabelle 4-7). Mit dieser Untersuchung sollte überprüft 
werden, inwieweit die Druckaufbringung während der gesamten Haltezeit notwendig ist, um 
Festigkeitssteigerungen zu erreichen. 
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Tabelle 4-7: Parametervariationen der Fügeversuche mit der Ag-Nanopaste, Grundwerkstoff: 
Cu-ETP 
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Tabelle 4-8: Verwendete Oberflächenvorbehandlungen und -modifikationen der Cu-Sub-
strate zum Fügen mit der Ag-Nanopaste 
Oberflächenvorbehandlung 
bzw. -modifikation Erläuterung 
Schleifen Schleifen bis 400er Körnung (Kapitel 4.1.1) 
Polieren Schleifen und Feinschleifen bis 1200er Körnung 
Strahlen Korundstrahlen (Durchmesser Al2O3: 0,5 mm, Strahldruck: 1 bar) 
PVD Ag-Beschichtung PVD-Beschichtung der Cu-Substrate mit Ag (5 min in Argon, siehe Anhang B1) 
 
4 Experimentelles Vorgehen und analytische Methoden 
Seite | 48 
 
Die Fügeversuche mit den Stählen (CrNi-Stahl 1.4301 sowie unlegierter Qualitätsstahl 
1.0330, Probengeometrie siehe Abbildung 4-4b) und der Ag-Nanopaste wurden mit den in 
Tabelle 4-7 angegebenen Parametern der Referenzproben (Fügedruck: 40 MPa, Tempera-
tur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) 
durchgeführt. Zudem wurde der Einsatz von Flussmitteln in Kombination mit der Ag-
Nanopaste untersucht. Beim konventionellen Löten werden z.T. Flussmittel eingesetzt, die 
Oxidschichten auf den Grundwerkstoffen entfernen und damit eine Benetzung ermöglichen. 
Da der Fügevorgang an Luft und bei niedrigen Temperaturen durchgeführt wird, ist insbe-
sondere für den CrNi-Stahl, der eine sehr stabile Chromoxidschicht bildet, der Einsatz von 
Flussmitteln für qualitativ hochwertige Verbindungen unabdingbar. Daher wurden zwei Fluss-
mittel untersucht, die einen geeigneten Wirktemperaturbereich aufweisen und speziell für 
das Löten von schwer benetzbaren, rostbeständigen Stählen geeignet sind, Tabelle 4-9. Um 
die Verträglichkeit der Flussmittel mit der Nanopaste zu untersuchen, wurden beide Kompo-
nenten gemischt und mittels XRD bezüglich der entstehenden Reaktionsprodukte unter-
sucht. 
Weiterhin wurden für das Fügen des CrNi-Stahles 1.4301 zwei verschiedene Oberflächenbe-
schichtungen (Tabelle 4-10) untersucht, mit denen eine verbesserte Anbindung erreicht wer-
den sollte. Für die Cu-Beschichtung wurde das Kaltgasspritzen und für die Ag-Beschichtung 
ein PVD-Prozess ausgewählt. Die angegebenen Zwischenschichten dienen als Haftvermittler 
für den schwer benetzbaren CrNi-Stahl. 
 
Tabelle 4-9: Übersicht der verwendeten Flussmittel 
Flussmittel-Bezeichnung, 
Hersteller/Lieferant 
Typ nach DIN EN 29454-1 
[234], Flussmittelaktivator Wirktemperaturbereich 
Lötwasser  „VA-Nox“,  Felder 
Löttechnik GmbH 3.2.1.A, Phosphorsäure Ab 50 °C 
Soldaflux Z, Umicore 
AG & Co. KG 
3.1.1.A, Zinkchlorid und 
Ammoniumchlorid 150–450 °C 
 
 
Tabelle 4-10: Verwendete Oberflächenbeschichtungen zum Fügen des CrNi-Stahles mit der 
Ag-Nanopaste 
Beschichtung Erläuterung 
Kaltgasgespritzte Cu-Schicht Al-Zwischenschicht und Cu-Schicht (siehe Anhang B2) 
PVD Ag-Beschichtung Ti-Zwischenschicht und Ag-Schicht (siehe Anhang B3) 
 
 
4.4.2 Fügeversuche mit der Ni-Nanopaste und Ag-Precursoren 
Für die Fügeversuche mit der Ni-Nanopaste wurden als Grundwerkstoffe der unlegierte Qua-
litätsstahl DC01 (EN: 1.0330) und der austenitische Chrom-Nickel-Stahl X5CrNi18-10 (EN: 
1.4301) verwendet (Probengeometrie siehe Abbildung 4-4b). Dabei wurde der Einfluss des 
Fügedruckes und der Temperatur (Tabelle 4-11) auf das Festigkeitsverhalten und die ent-
stehende Mikrostruktur untersucht. Alle anderen Parameter wurden entsprechend 
Tabelle 4-11 konstant gehalten. Da bei Verwendung der Ni-Nanopaste ein Herausdrücken 
der Paste unter Druckaufbringung beobachtet wurde, wurden die mit der Paste applizierten 
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Proben vor dem Fügeprozess für 5 min bei 200 °C getrocknet, womit ein Herausdrücken der 
Paste vermieden werden konnte. 
Für das Fügen des CrNi-Stahles wurden entsprechend Tabelle 4-12 zudem verschiedene 
Oberflächenbeschichtungen und -vorbehandlungen untersucht, mit denen eine verbesserte 
Anbindung erreicht werden sollte. Mit dem elektrolytischen Beizen (und der nachfolgenden 
Applikation der Ni-Paste unter Luftabschluss, Anhang B4) sollte untersucht werden, ob die 
Festigkeiten erhöht werden können, wenn eine nahezu oxidfreie Substratoberfläche vorliegt. 
Mit der Ni-Beschichtung sollte analysiert werden, inwieweit die Anbindung verbessert und 
damit die Festigkeiten erhöht werden können, wenn eine Gleichartigkeit von Füge- und 
Grundwerkstoff (resp. Beschichtung) vorliegt. 
 
Tabelle 4-11: Parametervariationen der Fügeversuche mit der Ni-Nanopaste (Grundwerkstof-
fe: DC01, X5CrNi18-10) und den Ag-Precursoren (Grundwerkstoff: Cu-ETP) 
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Tabelle 4-12: Verwendete Oberflächenbeschichtungen und -vorbehandlungen zum Fügen 
des CrNi-Stahles mit der Ni-Nanopaste 
Vorbehandlung / Beschich-
tung Erläuterung 
Schleifen Schleifen bis 400er Körnung (Kapitel 4.1.1) 
Elektrolytisches Beizen Elektrolytisches Beizen, galvanisches Verzinken und Applikation der Paste unter Luftabschluss (siehe Anhang B4) 
Galvanische Nickelschicht Elektrolytisches Beizen und galvanische Nickelschicht (Nickel-Strike-Elektrolyt, siehe Anhang B5) 
 
Das Fügen mit den Ag-Precursoren erfolgte mit dem Grundwerkstoff Cu-ETP (Probengeo-
metrie siehe Abbildung 4-4a). Dabei wurden die Parameter Fügedruck und Fügetemperatur 
entsprechend Tabelle 4-11 variiert und die Verbindungen bzgl. des Festigkeitsverhaltens und 
der entstehenden Mikrostruktur charakterisiert. Um die Ergebnisse einordnen zu können, 
erfolgte zudem ein Vergleich der Festigkeitswerte mit denen der kommerziellen Ag-Nano-
paste. 
Bei Precursor 2 wurde zusätzlich der Einfluss einer Zugabe von Ag2O- und Ag-µm-Partikeln 
untersucht. Das Einbringen von µm-Partikeln zur Erhöhung des Metallgehaltes bei konventi-
onellen nanopartikelhaltigen Suspensionen wurde bereits erforscht [68-69, 191, 195, 200] 
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und findet in kommerziellen Suspensionen Anwendung [235]. Der in der vorliegenden Arbeit 
untersuchte Zusatz von µm-Partikeln in Precursoren wurde nach derzeitigem Kenntnisstand 
noch nicht analysiert. Eine Besonderheit stellt zudem die Zugabe des Ag2O dar, welches als 
interner Sauerstofflieferant dienen und damit den Sinterprozess beschleunigen soll (siehe 
Kapitel 7.2.2). Für die Untersuchungen wurde eine Mischung aus 46,2 Gew.-% Ag-Partikeln, 
38,5 Gew.-% Ag2O-Partikeln sowie 15,3 Gew.-% Precursor hergestellt und bezüglich der 
erreichbaren Festigkeiten im Vergleich zur kommerziellen Nanopaste untersucht. 
Neben den Verbindungen mit dem Substrat Cu wurden mit Precursor 1 zudem Metall-FVK-
Verbindungen (Probengeometrie: Abbildung 4-5b) hergestellt und bzgl. der resultierenden 
Festigkeiten sowie der Mikrostruktur beurteilt. Aufgrund der thermoplastischen Matrix des 
FVK wurde der Fügevorgang drucklos bei einer Temperatur von 200 °C durchgeführt. Die 
Haltezeit betrug 10 min, die Aufheizgeschwindigkeit 50 K/min und der Pastenauftrag 20 µm. 
 
4.5 Eigenschaften der Fügeverbindungen 
4.5.1 Mechanische Eigenschaften 
Als Bewertungskriterium für die mechanischen Eigenschaften wurden die Zugscherfestigkei-
ten der Fügeverbindungen sowie die Härte der Fügenaht herangezogen. 
 
4.5.1.1 Zugscherfestigkeit 
Die Zugscherfestigkeit, bei der eine Überlagerung aus Zugbelastung (Belastungsmode I der 
Bruchmechanik) und Scherbelastung (Mode II) vorliegt [236], wurde „as-joined“,   also   ohne 
weitere Bearbeitung der Proben untersucht. Die Prüfung erfolgte an der in Abbildung 4-4 
dargestellten Probengeometrie (Anlehnung an DIN EN 1465 [208], bei gleichzeitiger Minimie-
rung der plastischen Verformung der Fügepartner). 
Die Prüfungen an Raumtemperatur wurden mit der Zugprüfmaschine Zwick/Roell Z020 mit 
einer Prüfgeschwindigkeit von 0,05 mm/s durchgeführt. Zudem wurde die Zugscherfestigkeit 
bei einer Temperatur von 250 °C in einer Klimakammer (Zwick/Roell BW91250) mit einer 
Prüfgeschwindigkeit von 0,05 mm/s ermittelt. Mithilfe der jeweils gemessenen Maximalkräfte 
und – da aufgrund von Fertigungstoleranzen die Fügeflächen leicht differieren – an jeder 
einzelnen Probe gemessenen Fügefläche wurde schließlich die resultierende Zugscherfes-
tigkeit berechnet. Die im Ergebnisteil angegebenen Werte stellen pro variiertem Parameter 
den Mittelwert aus 5 Proben mit der jeweiligen Standardabweichung dar. 
Um Rückschlüsse auf den Ort des Versagens der geprüften Proben ziehen zu können und 
damit zwischen Materialfestigkeit der Fügenaht und der Anbindung an die Grundwerkstoffe 
differenzieren zu können, wurden zudem von ausgewählten Proben die Bruchflächen im 
Rasterelektronenmikroskop (LEO 1455VP) untersucht. 
 
4.5.1.2 Härte und Eindringmodul 
Die Härte der Fügenaht wurde, aufgrund der sehr dünnen Fügenähte, mittels Nanoindenta-
tion bestimmt. Bei der Nanoindentation werden beim definierten Eindringen eines Prüfkör-
pers in das zu prüfende Material Kraft, Eindringtiefe und Zeit aufgezeichnet. Aus der maxi-
malen Kraft, der Eindringtiefe und der Geometrie des Prüfkörpers lässt sich die Eindringhärte 
HIT nach Formel 4-3 berechnen. Im Gegensatz zu konventionellen Härtemessverfahren ist 
also keine Vermessung des Eindruckes notwendig. Dies erlaubt die Auswertung auch sehr 
kleiner Eindrücke mit geringen Kräften [237]. 
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Weiterhin ist mittels Nanoindentation die Ermittlung des Eindringmoduls (Formel 4-4) mög-
lich, der eine Abschätzung des elastischen Verhaltens des Materials erlaubt und mit dem E-
Modul vergleichbar ist [237-238]. 
 
H୍୘ =   
P୫ୟ୶
A୮(hୡ)
 Formel 4-3 
 HIT Eindringhärte 
 Pmax Maximallast 
 hc Kontakttiefe 
Ap(hc) Projizierte Kontaktfläche des Eindringkörpers, für den verwendeten Indenter 
gilt: Ap(hc) = 23,97 · hc² [237] 
 







 Formel 4-4 
 EIT Eindringmodul 
 ν Poissonzahl der Probe 
 Er Reduzierter E-Modul des Eindringkontaktes 
ν୧ Poissonzahl des Indenters, für den verwendeten Diamantindenter gilt: 
ν୧ = 0,07 [239] 
Ei E-Modul des Indenters, für den verwendeten Diamantindenter gilt: 
Ei = 1141 GPa [239] 
 
Die Versuche wurden mit dem Nanoindenter UNAT der Fa. Asmec GmbH an präparierten 
Querschliffen durchgeführt. Die Messungen erfolgten kraftgesteuert nach DIN EN ISO 
14577-1 [237] mit den in Tabelle 4-13 angegebenen Parametern. Als Prüfkörper wurde ein 
Berkovich-Indenter (dreiseitige Pyramide) aus Diamant verwendet. Die Ergebnisauswertung 
erfolgte mit der Oliver-Pharr-Methode [240]. Damit nur Werte in die Auswertung einfließen, 
deren Eindrücke innerhalb der Fügenaht liegen, wurde die Lage der Eindrücke am REM 
überprüft. 
Die Messungen erfolgten an den mittels der Ag-Nanopaste hergestellten Referenzproben, 
wobei an einer Probe 40 Eindrücke an verschiedenen Stellen der Fügenaht gesetzt wurden 
und der Mittelwert mit entsprechender Standardabweichung angegeben wird. Zum Vergleich 
wurden zudem Messungen an einer mit dem Hartlot B-Ag72Cu-780 (Kapitel 4.1.3) konventi-
onell gelöteten Probe sowie an dem Grundwerkstoff Kupfer und geschmolzenem Bulk-Silber 
durchgeführt. Bei der Auswertung wurde für Silber eine Poissonzahl von ν = 0,38 [241] und 
für Kupfer eine Poissonzahl von ν = 0,35 [241] verwendet. 
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Tabelle 4-13: Phasen des Prüfzyklus der Nanoindentation 
Maximalkraft 2 mN 
Aufbringzeit der Prüfkraft 20 s 
Haltezeit bei Maximalkraft 30 s 
Rücknahmezeit der Prüfkraft bis 0,2 mN 15 s 
Haltezeit bei 0,2 mN 60 s 




Die entstehende Mikrostruktur der Fügeverbindungen wurde mittels Rasterelektronenmikros-
kopen (LEO 1455VP und NEON 40EsB) untersucht, um eine Korrelation zwischen entste-
hendem Gefüge und erreichbaren Festigkeiten zu ermöglichen. Dabei erfolgte eine allge-
meine Betrachtung des entstehenden Gefüges an Querschliffen sowie Elementanalysen mit-
tels Energiedispersiver Röntgenspektroskopie (EDX). Weiterhin wurden für die Bewertung 
der Mikrostruktur Porosität, Dicke der Fügenaht und Korngröße herangezogen. Zur Ermitt-
lung der Porosität wurden pro Probe zehn Bilder über die gesamte Breite der Fügenaht in 
definierten Abständen aufgenommen und mittels digitaler Bildanalyse ausgewertet. Die Aus-
wertung der Fügenahtdicke erfolgte ebenfalls über die gesamte Breite der Fügenaht hinweg, 
wobei an 20 Stellen die Dicke der Fügenaht gemessen wurde. Aufgrund der sehr dünnen 
Fügenähte ist eine Bestimmung der Korngröße des Gefüges mittels Linienschnittverfahren 
nach ASTM E 112 [232] nicht möglich. Daher wurden die subjektiv am kleinsten und am 
größten erscheinenden Körner an fünf Aufnahmen pro Probe ausgemessen. Als Ergebnis 
wird ein Größenbereich (von bis) der Korngröße der Fügenähte angegeben. 
 
4.5.3 Korrosionsuntersuchung 
Für die Korrosionsuntersuchung wurde ein Tauchtest gewählt, um den korrosiven Angriff 
einer mit der Ag-Nanopaste gefügten Fügeverbindung mit einer konventionellen Lötverbin-
dung vergleichen zu können. Die mit der Nanopaste hergestellte Probe wurde mit den Para-
metern der Referenzproben entsprechend Tabelle 4-7 hergestellt. Als Vergleich diente eine 
konventionelle Hartlötverbindung, die mit dem Lot B-Ag72Cu-780 und den in Tabelle 4-4 
angegebenen Parametern hergestellt wurde. Als Korrosionsmedium wurde 3%-ige Natrium-
chloridlösung verwendet, welche typisch für die Prüfung von Lötverbindungen im Tauchtest 
ist [14]. Die in einem Schliff eingebetteten Proben wurden für 140 Stunden bei Raumtempe-
ratur dem Korrosionsmedium ausgesetzt und anschließend im REM bzgl. des Angriffes der 
Fügenähte beurteilt. 
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5  Ergebnisse zum Fügen mittels Ag-Nanopaste 
 
5.1 Charakterisierung der Ag-Nanopaste 
5.1.1 Größe, Form und Verteilung der Nanopartikel 
In Abbildung 5-1 sind TEM-Aufnahmen der Nanopartikel aus der Nanopaste dargestellt. Aus 
der Übersichtsaufnahme (Abbildung 5-1b) wird ersichtlich, dass die Nanopartikel homogen 
verteilt und nahezu monodispers  (σG = 1,3; Berechnung nach Formel 4-2, Kapitel 4.2.1) vor-
liegen. Es sind keine Agglomerationen oder Aggregationen zu beobachten. Die Nanopartikel 
sind demnach sehr gut stabilisiert. Die in der Übersichtsaufnahme zu beobachtenden Lücken 
bzw. Hohlräume sind auf zwischenmolekulare Wechselwirkungen zwischen den Nanoparti-
keln zurückzuführen und wurden auch in [56] beobachtet. 
Aus der Detailaufnahme in Abbildung 5-1a) wird ersichtlich, dass die Partikel eine homoge-
ne, sphärische Morphologie aufweisen. Die schützende organische Hülle der Nanopartikel ist 
im TEM aufgrund ihres geringen Kontrastes nicht darstellbar. Die häufig zu beobachtenden 
Kontrastunterschiede innerhalb einzelner Partikel (siehe Markierung „MTP“ in Abbildung 5-
1a) deuten auf polykristalline, mehrfach verzwillingte Nanopartikel (engl. multiply twinned 
particle, MTP) hin, welche typisch für Nanopartikel sind, deren Bulkmaterial eine kfz-Struktur 
aufweist [242]. 
Bei der Ausmessung des Abstandes der Nanopartikel untereinander (siehe Markierung in 
Abbildung 5-1a) wurde angenommen, dass die räumliche Abstoßung der Abstoßung in der 
Fläche entspricht. Dass der an TEM-Aufnahmen ausgemessene Abstand zwischen den 
Nanopartikeln einen Rückschluss auf die Dicke der Umhüllung erlaubt, konnte in [56] anhand 
von Fettsäuren als Stabilisatormaterial nachgewiesen werden. Für die ausgemessenen Ab-
stände der Nanopartikel ergibt sich ein mittlerer Abstand von 2,5 nm. Die Kettenlänge des 
Moleküls der organischen Hülle der Nanopartikel beträgt demnach ca. 1,3 nm. Da die ge-
naue Zusammensetzung der Umhüllung unbekannt ist und auch durch chemische Analysen 
nicht hinreichend genau bestimmt werden konnte, können keine exakten Aussagen zur or-
ganischen Umhüllung getroffen werden. Jedoch entspricht der gemessene Abstand von 
2,5 nm genau dem Abstand, der in [69] für mit Laurinsäure stabilisierte Nanopartikel gemes-
sen wurde. Auch bei der Analyse des thermischen Verhaltens (siehe folgendes Kapitel 5.1.2) 
deutet sich an, dass die Ag-Nanopartikel der Paste mit Laurinsäure stabilisiert sind. 
Die durch Ausmessen der Partikel ermittelte Größenverteilung kann Abbildung 5-2 entnom-
men werden. Die Partikelgrößenverteilung ist annähernd logarithmisch normalverteilt und 
besitzt ein Maximum bei 6 – 7 nm. Der arithmetische Mittelwert und der Median liegen bei 
7 nm. 
Weiterhin ist in Abbildung 5-2 in logarithmischer Darstellung die nach Formel 4-1 berechnete 
volumenbezogene spezifische Oberfläche SV der Nanopartikel im Vergleich zu einem fiktiven 
1 µm und 100 µm großen Partikel dargestellt. Es zeigt sich, dass das Oberflächen-zu-
Volumen-Verhältnis der Nanopartikel mit einem Durchmesser von 6 nm, was dem Maximum 
der Partikelgrößenverteilung entspricht, mit 0,5 nm-1 rund 167fach höher ist als bei einem 
1 µm-Partikel (SV = 0,003 nm-1) und 16.700fach größer als bei einem Partikel mit 100 µm 
Durchmesser (SV = 0,00003 nm-1). Dieses signifikant erhöhte Oberfläche-zu-Volumen-Ver-
hältnis führt zu einer deutlich verringerten Schmelz- und Sintertemperatur (Kapitel 2.3.1), 
sodass ein großes Potential für Fügeprozesse gegeben ist. 
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  a)  b) 
Abbildung 5-1: TEM-Aufnahmen der Nanopartikel aus der Ag-Nanopaste a) Detailauf-
nahme, b) Übersichtsaufnahme 
 
 
Abbildung 5-2: Ermittelte Partikelgrößenverteilung der Ag-Nanopaste und logarithmische 
Darstellung der volumenbezogenen spezifischen Oberfläche (Oberflächen-zu-Volumen-Ver-
hältnis) der Nanopartikel im Vergleich zu einem 1 µm- und einem 100 µm-Partikel 
 
Die Größenverteilung der Partikel wurde zum Vergleich zudem mittels dynamischer Licht-
streuung (DLS) gemessen. In Abbildung 5-3 ist die mit diesem Verfahren ermittelte Vertei-
lung aus drei Messungen nach der Partikelanzahl dargestellt. Der Z-Average (mittlerer inten-
sitätsgewichteter Partikeldurchmesser) wurde zu 8,6 nm bestimmt. Dieser Wert stimmt gut 
mit dem mittels TEM ermittelten Wert (Mittelwert: 7 nm) überein. Die geringe Differenz, die 
sich zwischen beiden Verfahren ergibt, ist auf das Messprinzip zurückzuführen: Mittels DLS 
wird der hydrodynamische Durchmesser der Partikel ermittelt, der sich aus dem metallischen 
MTP 
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5 Ergebnisse zum Fügen mittels Ag-Nanopaste 
Seite | 55 
 
Kern und der Partikelhülle zusammensetzt. Im Gegensatz dazu fällt der Partikeldurchmesser 
bei den TEM-Messungen etwas kleiner aus, da mittels TEM nur der metallische Kern be-
trachtet werden und in die Ermittlung einfließen kann. 
Der über die DLS ermittelte Polydispersitätsindex beträgt 0,3. Demnach handelt es sich um 
eine monodisperse Größenverteilung. Bei der TEM-Untersuchung lag die geometrische 
Standardabweichung, die ebenfalls ein Kriterium für die Dispersität darstellt, nur knapp ober-
halb der Grenze zur Monodispersität. Alles in allem kann von einer nahezu monodispersen 
Größenverteilung der Ag-Nanopartikel ausgegangen werden. 
 
 
Abbildung 5-3: Mittels Dynamischer Lichtstreuung ermittelte Größenverteilung der Ag-Nano-
partikel nach der Partikelanzahl (3 Messreihen) 
 
Bei der Herstellung der für die DLS notwendigen Verdünnung der Nanopaste wurde inner-
halb kürzester Zeit eine Sedimentation beobachtet (Destabilisierung der Paste durch Ver-
dünnung mit Ethanol). Das am Boden abgesetzte Material wurde lichtmikroskopisch unter-
sucht, Abbildung 5-4. Es handelt sich hierbei um in der Nanopaste enthaltene Ag-Partikel 
(Nachweis mittels XRD) im µm-Bereich, die durch die Sedimentation nicht in die DLS-
Messung eingeflossen sind und auch bei der TEM-Probe durch das Spülen mit Hexan nicht 
detektiert werden konnten. Die Anwendung von µm-Partikeln als Füllmaterial in nanoparti-
kelhaltigen Pasten wurde bereits in [68-69, 191, 195, 200] beschrieben. In diesen Veröffentli-
chungen konnten mit der Verwendung des Füllstoffes dichtere Verbindungsschichten und 
höhere Verbindungsfestigkeiten erzielt werden. 
Auch zwei Patente zu Nanopasten der Fa. Harima [235], die tendenziell der verwendeten 
Paste entsprechen könnten, beschreiben die Verwendung von µm-Partikeln als Füllstoff. 
 
 
Abbildung 5-4: Aus der Ag-Nanopaste separierte Ag-µm-Partikel 
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5.1.2 Thermisches Verhalten 
Zur Beurteilung der ablaufenden thermischen Reaktionen bei Erwärmung der Ag-Nanopaste 




In Abbildung 5-5 ist eine typische DSC- und TG-Kurve der Nanopaste bei einer Analyse bis 
500 °C an Luft dargestellt (Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min). Die TG-Kurve zeigt bereits in 
einem Temperaturbereich von 110 °C bis 290 °C einen starken Masseabfall (Masseverlust: 
ca. 13,4 Gew.-%). Dieser Masseverlust ist insbesondere der Verdampfung der Lösungsmittel 
aus der Paste zuzuordnen. Die bekannten organischen Bestandteile der Paste besitzen laut 
Hersteller [212] eine Verdampfungstemperatur von 82,2 °C (1-Decanol) und 132 °C  („Petro-
leum  Hydrocarbon“).  Die entsprechenden endothermen Verdampfungs-Peaks für diese zwei 
Substanzen sind aufgrund ihres geringen Wärmestromes im Vergleich zu den nachfolgenden 
exothermen Peaks nur bei höherer Skalierung (graue Hinterlegung in Abbildung 5-5) verifi-
zierbar. Einschränkend muss hier jedoch erwähnt werden, dass zu Beginn des Aufheizvor-
ganges das DSC-Signal noch stark von der Aufheizgeschwindigkeit abhängt und somit erst 
ab ca. 100 °C die DSC-Kurve in einem auswertbaren Bereich liegt. Dennoch sind deutlich 
zwei endotherme Reaktionen in diesem unteren Temperaturbereich detektierbar, die der 
beginnenden Verdampfung der Lösungsmittel zugeordnet werden können. 
 
 
Abbildung 5-5: DSC- und TG-Kurve der Ag-Nanopaste bei einer Analyse bis 500 °C an Luft, 
Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min 
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Im weiteren Verlauf zeigt die DSC-Kurve ab einer Starttemperatur von ca. 235 °C einen 
zweigeteilten exothermen Peak, welcher mit Literaturangaben zum thermischen Verhalten 
von mit Fettsäure umhüllten Ag-Flakes und Ag-Nanopartikeln korreliert [20, 57, 65, 139, 
243]. Bei diesem Doppelpeak, welcher nach Literaturangaben aus einem ersten breiten und 
flachen Peak sowie einem zweiten schmalen und hohen Peak besteht, handelt es sich um 
eine abschnittsweise Zersetzung bzw. Oxidation der an die Silberoberfläche gebundenen 
Stabilisatormoleküle (organische Umhüllung). Eine ausführliche Untersuchung dieses Dop-
pelpeaks findet sich in den Veröffentlichungen von Lu und Wong [57, 243], in denen das 
thermische Verhalten von mit den Fettsäuren Caprin-, Myristin-, Palmitin- und Stearinsäure 
stabilisierten Ag-Flakes analysiert wurde. Dabei wurde in [57] festgestellt, dass der erste fla-
che Peak unabhängig von der verwendeten Fettsäure (und damit Länge der Kohlenstoffket-
te) stets bei der gleichen Temperatur auftritt (ca. 200 °C), während sich der zweite Peak mit 
zunehmender Länge der Kohlenstoffkette zu höheren Temperaturen verschiebt (je nach 
verwendeter Fettsäure zwischen 220 °C und 270 °C). In [243] wurde zudem festgestellt, 
dass bei der Verwendung von Stearinsäure als Umhüllungsmaterial mit zunehmender Tem-
peratur die Kohlenstoffketten kürzer werden. Mit Hilfe von DRIFTS-Messungen nimmt Mer-
tens [139] für Fettsäuren als Stabilisatormaterial schließlich an, dass die Degradation der 
organischen Hülle in zwei Schritten verläuft: Der erste Peak ist einem oxidativen Aufspalten 
und Abbau der Molekülketten bis hin zur Essigsäure (CH3COOH) zuzuordnen. Dieses Auf-
trennen der Moleküle wird durch das Verschwinden des COO--Bandes nachgewiesen [139]. 
Der zweite Peak entspricht schließlich der finalen Zersetzung der verbliebenen kurzkettigen 
Carboxylate (Essigsäure) in Form einer Oxidationsreaktion [139]. 
Der grundsätzliche Verlauf der Kurven der durchgeführten STA-Untersuchungen mit der 
Nanopaste (Abbildung 5-5) stimmt sehr gut mit den angesprochenen Verläufen (Doppelpeak) 
aus der Literatur überein. Allerdings sind die Temperaturen in den vorliegenden Untersu-
chungen zu deutlich höheren Temperaturen verschoben. Während in [20, 57, 65, 139, 243] 
für die Fettsäuren Caprinsäure, Myristinsäure, Palmitinsäure, Stearinsäure und Ölsäure recht 
einheitliche Temperaturen (ca. 200 °C für den ersten Peak und – je nach verwendeter Fett-
säure – 220 °C bis 270 °C für den zweiten Peak) ermittelt wurden, liegen die Temperaturen 
eigener STA-Untersuchungen mit ca. 300 °C für den ersten Peak und 410 °C für den zweiten 
Peak deutlich darüber. Damit kann die Verwendung der angegebenen Fettsäuren ausge-
schlossen werden. wenngleich der eigentliche Verlauf der DSC-Kurve die Verwendung von 
Fettsäure als Stabilisator nahelegt. 
Um eine klare Aussage bzgl. der ablaufenden Reaktionen treffen zu können, wurden ver-
schiedene chemische Analysen (Infrarotspektroskopie, Kernspinresonanzspektroskopie und 
Gaschromatographie mit Massenspektrometrie-Kopplung) durchgeführt, um die unbekannten 
Stabilisatormaterialien der Nanopaste (Kapitel 4.1.2.2) zu identifizieren. Jedoch konnte mit 
diesen Analysen keine exakte Aussage zu den Bestandteilen der Paste getroffen werden. 
Lediglich chemische Übergruppen wie langkettige Alkan- und Alkylketten (C-Ketten zwischen 
C10 und C25) konnten detektiert werden, was den bereits bekannten organischen Bestand-
teilen 1-Decanol sowie „Petroleum  Hydrocarbon“  entsprechen könnte. Zudem wurden Poly-
ethylenglykol-Ketten nachgewiesen, was nahe legt, dass die Paste in einer Fällungsreaktion 
nach dem Polyol-Prozess (siehe Kapitel 2.2.2) hergestellt wurde. Weiterhin konnten Carbon-
säuresalze nachgewiesen werden, was abermals auf eine Stabilisierung mit Fettsäuren hin-
deutet. Eine genauere Bestimmung, insbesondere des Stabilisatormaterials, war mit den 
chemischen Analysen jedoch nicht möglich. 
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Allerdings ist der ermittelte Kurvenverlauf (Abbildung 5-5) charakteristisch für Fettsäuren. 
Eine ebenfalls mögliche Stabilisierung auf Vinyl-Basis (Kapitel 2.2.2) ist eher unwahrschein-
lich, da diese einen gänzlich andersartigen Kurvenverlauf zeigt [20]. Mit den bereits erläuter-
ten Beobachtungen in [57], die in [71] bestätigt wurden, dass sich die Zersetzungstemperatu-
ren mit längeren Kohlenstoffketten zu höheren Temperaturen verschieben, kann davon aus-
gegangen werden, dass relativ langkettige Fettsäuren als Stabilisatormaterial in der Nano-
paste verwendet wurden. Nach [71] führt die Verwendung von langkettigen Fettsäuren zu 
einer verbesserten Stabilität der Partikel, was deren Verwendung in einer kommerziellen 
Paste ebenfalls nahelegt. Eine Möglichkeit stellt die Verwendung von Laurinsäure (C12H24O2) 
zur Stabilisierung der Ag-Nanopartikel in der Paste dar, wie ebenfalls schon bei den TEM-
Untersuchungen (Kapitel 5.1.1) vermutet wurde. In [194] wurden bei mittels Laurinsäure um-
hüllten Ag-Nanopartikeln ähnliche Temperaturen (270 °C für den ersten Peak und 375 °C für 
den zweiten Peak) ermittelt. 
Zusammenfassend kann davon ausgegangen werden, dass eine sterische Stabilisierung der 
Ag-Nanopartikel mit Fettsäuren vorliegt, die oftmals als Stabilisatoren eingesetzt werden 
(Kapitel 2.2.2). So zeigen die in den weiteren Abschnitten beschriebenen STA-Unter-
suchungen, bei denen unter anderem die Analysen jeweils nach den zwei exothermen Reak-
tionen gestoppt und hinsichtlich der entstandenen Mikrostruktur beurteilt wurden, dass die in 
der Literatur für Fettsäuren beschriebenen Reaktionen (zunächst Aufspalten der Stabilisa-
tormoleküle und schließlich vollständige Degradation in Form einer Oxidationsreaktion) an-
scheinend auch bei der hier verwendeten Nanopaste ablaufen. 
Ab einer Temperatur von ca. 235 °C ist der erste breite und flache Peak zu beobachten, der 
bei 300 °C sein Maximum mit -0,46 mW/mg erreicht und mit einer freigesetzten Wärmemen-
ge von ca. 167 J/g dem beginnenden Auftrennen und Abbau der Stabilisatormoleküle zuzu-
ordnen ist. Durch die Verdampfung der gecrackten Molekülketten zeigt die TG-Kurve in die-
sem Bereich einen schwachen Masseabfall (Masseverlust: 0,7 Gew.-%), Abbildung 5-5. 
Der scharf ausgeprägte, zweite Peak startet bei einer Temperatur von 365 °C und erreicht 
sein Maximum von -2,45 mW/mg bei 410 °C. Diese exotherme Reaktion (freigewordene 
Wärmemenge:  ≈ 484 J/g) entspricht der endgültigen Zersetzung der auf den Partikeloberflä-
chen verbliebenen Moleküle der organischen Umhüllung in Form einer Oxidationsreaktion. 
Die TG-Kurve zeigt in diesem Bereich einen etwas stärkeren, linearen Abfall (Masseverlust: 
2 Gew.-%), der der endgültigen Degradation der Umhüllung zugeordnet werden kann. 
Mit der Entfernung der schützenden Hülle findet eine spontane Verringerung der Oberflä-
chenenergie der Nanopartikel durch Schmelz- und Sinterprozesse statt (siehe auch Kapi-
tel 2.3.1). Nach Abbildung 2-11 weisen Ag-Nanopartikel mit einer Größe von 6 nm (was dem 
Maximum der Partikelgrößenverteilung der verwendeten Nanopartikel entspricht, Abbil-
dung 5-2) eine Schmelztemperatur von ca. 450 °C auf. Entsprechend Abbildung 5-5 findet 
die Degradation der Hülle jedoch schon bei ca. 410 °C statt. Demnach kann davon ausge-
gangen werden, dass bei der verwendeten Paste insbesondere Sinterprozesse zur Verringe-
rung der Oberflächenenergie beitragen. Allerdings kann nicht ausgeschlossen werden, dass 
bei kleineren Partikeln, die nachweislich in der Paste vorhanden sind (Abbildung 5-1 und 5-
2), auch Schmelzprozesse an der Verringerung der Oberflächenenergie beteiligt sind. Wie 
bereits in Kapitel 2.3.1 postuliert wurde, handelt es sich mit großer Wahrscheinlichkeit um 
eine Kombination aus Schmelzen und Sintern. Um in den folgenden Betrachtungen der Ar-
beit einen einheitlichen Begriff zu verwenden, wird im Weiteren als terminus technicus nur 
noch der Begriff   „Sintern“   verwendet, wobei aber nicht ausgeschlossen werden soll, dass 
auch Schmelzprozesse an der Verringerung der Oberflächenenergie beteiligt sind. 
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Dass die bei der Verringerung der Oberflächenenergie frei werdende Energie in der DSC-
Kurve nicht beobachtet werden kann, wurde in [20] durch theoretische Berechnungen darge-
legt: Für Silberpartikel mit einer Größe von 30 nm bis 50 nm und einer Umhüllung mit Ölsäu-
re wird nachgewiesen, dass eine Oxidationsreaktion das Messsignal dominiert, da die bei 
der Oxidation freigesetzte Energie (340 J/g) deutlich über der frei werdenden Energie eines 
Sinterprozesses (11 J/g) liegt. Da die Oxidationsreaktion und der Sinterprozess parallel ab-
laufen, kann nur die Degradation der Passivierungsschicht in der DSC-Kurve beobachtet 
werden. 
Die verbliebene Restmasse nach der Analyse beträgt 83,1 Gew.-% und liegt leicht über dem 
vom Hersteller angegebenen Metallgehalt der Nanopaste dieser Charge mit 82,9 Gew.-% 
Ag. Wie in [243] nachgewiesen wurde, ist davon auszugehen, dass ein gewisser Anteil orga-
nischer Restbestandteile im gesinterten Material zurückbleibt, da bspw. nicht alle Hüllen auf-
gebrochen werden und auch nicht alle Organika entweichen können (Geschlossenporigkeit). 
In Tabelle 5-1 sind für die Probe STA 1 eine makroskopische Aufnahme des Tiegels nach 
der Analyse sowie eine rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der resultierenden Mikro-
struktur dargestellt. Nach der Analyse liegt ein gesintertes Gefüge mit einer mittleren Korn-
größe von ca. 1,3 µm vor. Auffällig ist, dass in der makroskopischen Aufnahme keine silbrig 
glänzende, sondern eine weiße und matte Oberfläche zu beobachten ist. Auf diesen Aspekt 
wird in den folgenden Analysen (insbesondere STA 4) noch näher eingegangen. 
 
STA 2 
In Abbildung 5-6 sind die DSC- und TG-Kurven einer Analyse dargestellt, bei der nach dem 
ersten STA-Durchlauf (Aufheizvorgang bis 500 °C an Luft mit anschließender Abkühlung auf 
RT) ein zweiter Durchlauf angeschlossen wurde. Der zweite Aufheizvorgang erfolgte eben-
falls an Luft bis zu einer Temperatur von 1000 °C mit einer Aufheizgeschwindigkeit von 
10 K/min. Mit dem zweiten STA-Durchlauf sollte untersucht werden, ob Nachreaktionen, wie 
bspw. weiteres Abdampfen von organischen Substanzen oder weitere thermische Reaktio-
nen der Nanopartikel stattfinden. Der Verlauf der DSC- und TG-Kurve des ersten Durchlau-
fes entspricht dem Verlauf der STA 1-Analyse (Abbildung 5-5). Das thermische Verhalten der 
Nanopaste ist demnach reproduzierbar. Aus dem Verlauf des DSC-Signals des zweiten 
Durchlaufes wird ersichtlich, dass keine Nachreaktionen oder weitere Zersetzungen im unte-
ren Temperaturbereich stattfinden. Auch ein weiterer Masseverlust wird im zweiten Durchlauf 
nicht beobachtet. Die DSC-Kurve des zweiten Durchlaufes zeigt schließlich bei einer Tempe-
ratur von 963 °C einen deutlichen endothermen Schmelzpeak, der dem in der Literatur an-
gegebenen Wert der Schmelztemperatur von Silber [106] entspricht. Auch die ermittelte 
Schmelzenthalpie von ca. 95 J/g entspricht in etwa Literaturwerten der Schmelzenthalpie für 
Silber (105 J/g [244]). 
Damit wird nachgewiesen, dass die Reaktionen aus dem ersten Durchlauf vollständig abge-
laufen sind. Das bei einer Temperatur von ca. 410 °C gesinterte Material weist nun die ther-
mischen Eigenschaften des Bulk-Materials auf. Damit ergibt sich ein großes Potential der 
Nanopaste für die Herstellung temperaturbeständiger Verbindungen bei niedrigen Tempera-
turen. 
Anhand der makroskopischen Aufnahme des Tiegels nach der Analyse (Tabelle 5-1) wird 
ersichtlich, dass im Gegensatz zum gesinterten Gefüge aus der Untersuchung STA 1 hier 
durch den vollständigen Schmelzprozess eine Schmelzperle vorliegt. 
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Abbildung 5-6: DSC- und TG-Kurve der Ag-Nanopaste bei einer Analyse mit zwei Durchläu-
fen (1. Durchlauf: bis 500 °C an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min; 2. Durchlauf: bis 
1000 °C an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min) 
 
STA 3 
Um genauere Rückschlüsse auf die ablaufenden Reaktionen bei Erwärmung der Paste zie-
hen zu können, wurde im Versuch STA 3 eine Analyse analog zu STA 1 durchgeführt (an 
Luft, Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min), die jedoch bereits bei einer Temperatur von 300 °C, 
also bei Erreichen des ersten exothermen Peakmaximums gestoppt wurde. 
Die makroskopische Aufnahme des Tiegels sowie die REM-Aufnahme sind in Tabelle 5-1 
dargestellt. Im Vergleich zur Analyse STA 1, bei der bei einer Erwärmung bis 500 °C anhand 
der makroskopischen Aufnahme eine weißliche Oberfläche beobachtet wurde, ist hier eine 
silbrig glänzende Oberfläche zu erkennen. Eine detaillierte Begründung hierfür erfolgt in der 
Analyse STA 4. 
Die REM-Aufnahme zeigt, dass im Gegensatz zur Analyse STA 1 noch kein gesintertes Ge-
füge, sondern vielmehr lose nebeneinander vorliegende Partikel zu beobachten sind. Damit 
können die Literaturangaben [20, 57, 65, 139, 243], in denen bei Verwendung von Fettsäu-
ren als Stabilisator der erste exotherme Peak einem beginnenden oxidativen Aufspalten der 
Stabilisatormoleküle zugeordnet wird, bestätigt werden. Die REM-Aufnahme zeigt deutlich, 
dass die Partikel noch isoliert voneinander vorliegen und damit die Passivierung der Partikel 
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STA 4 
Auch die STA 4-Analyse wurde analog zum Versuch STA 1 (an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: 
10 K/min) durchgeführt und bei einer Temperatur von 400 °C gestoppt, um Rückschlüsse auf 
die Reaktionen während des zweiten exothermen Peaks ziehen zu können. 
Anhand der REM-Aufnahme in Tabelle 5-1 wird ersichtlich, dass bei einer Temperatur von 
400 °C bereits Sintervorgänge stattfinden. Die mittlere Korngröße des entstandenen Sinter-
gefüges wird zu 0,8 µm bestimmt. Demnach können auch bei dieser Analyse die Literaturan-
gaben [20, 57, 65, 139, 243] bestätigt werden, in denen, bei Verwendung von Fettsäuren als 
Stabilisator, der zweite exotherme Peak der finalen Degradation der noch verbliebenen kurz-
kettigen Moleküle in Form einer Oxidationsreaktion zugeordnet wird. Bei einer Temperatur 
von 400 °C ist deutlich ein Sintergefüge zu beobachten, die schützende Umhüllung der Par-
tikel wird demnach in der zweiten exothermen Reaktion entfernt. 
Aus der makroskopischen Aufnahme des Tiegels in Tabelle 5-1 wird ersichtlich, dass bei 
dieser Analyse erneut eine weißliche Oberfläche der STA-Probe zu beobachten ist (ähnlich 
STA 1). Damit kann das Entstehen der weißen Oberfläche mit der endgültigen Degradation 
der organischen Umhüllung in Zusammenhang gebracht werden. Erst mit der Entfernung der 
Hülle tritt eine weiße Oberfläche auf – bei der Analyse STA 3, bei der die Partikel noch iso-
liert voneinander vorliegen, ist eine silbrig glänzende Oberfläche zu beobachten. Es kann 
angenommen werden, dass es sich bei dieser weißen Oberfläche um Silbersalze handelt, 
die durch die Entfernung von den Nanopartikeln an die Oberfläche gewandert sind. Ein ein-
deutiger Nachweis der Schichtzusammensetzung konnte jedoch nicht realisiert werden. Mit-
tels XRD und XPS konnte lediglich Silber detektiert werden. Bei Auftrag einer sehr dicken 
Schicht der Nanopaste, welche nach der Wärmebehandlung auf einer Heizplatte auch zu 
einer ausgeprägten weißen Oberflächenschicht führt (siehe Markierung in der Querschliff-
aufnahme in Abbildung 5-7) konnte mittels EDX neben Silber zumindest auch das Vorhan-
densein von Kohlenstoff nachgewiesen werden, was zwar keine eindeutige Bestätigung für 
Silbersalz darstellt, diese Vermutung aber auch nicht widerlegt. 
Auch in [139] wurde bei der Verwendung von mit Fettsäure stabilisierten Ag-Flakes eine 
Farbänderung (weiße Oberfläche) bei der Wärmebehandlung beobachtet. Dieser Effekt wird 
in [139] zwar als Bewertungsgrundlage herangezogen, welche Flakes eine gute Sinterfähig-
keit und damit gute Verbindungseigenschaften aufweisen; eine Diskussion über deren Zu-
sammensetzung und Entstehung fehlt jedoch. In [139] entsteht die weiße Schicht relativ 
spontan bei einer Temperatur von ca. 230 °C, was bei den verwendeten Fettsäuren ebenfalls 
dem zweiten exothermen Peak entspricht. Damit kann, unabhängig von einer eindeutigen 
Charakterisierung der Schicht, ein Zusammenhang zwischen dem Auftreten der weißen 
Schicht und der vollständigen Degradation der Umhüllung mit anschließendem Sinterprozess 
nachgewiesen werden. 
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Abbildung 5-7: Querschliff für die Analyse der weißen Oberflächenschicht 
 
STA 5 
Bei dieser Analyse wurde die Paste analog STA 3 bis zu einer Temperatur von 300 °C er-
wärmt (an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min). Anschließend wurde auf Raumtempera-
tur abgekühlt und ein 2. Durchlauf bis 1000 °C an Luft (Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min) 
durchgeführt, um zu untersuchen, ob die Partikel aus der Analyse STA 3 bereits die ther-
mischen Eigenschaften von Bulk-Silber aufweisen. In Abbildung 5-8 sind die DSC- und TG-
Kurven dieser Analyse dargestellt. Die DSC-Kurve des 2. Durchlaufes zeigt im unteren Tem-
peraturbereich noch Reaktionen. Bei einer Temperatur von 400 °C schließt sich im zweiten 
Durchlauf noch der zweite exotherme Peak an, der der Zersetzung der Umhüllung entspricht. 
Auch die TG-Kurve des 2. Durchlaufes zeigt in diesem Temperaturbereich noch einen Mas-
severlust. Die Reaktionen aus dem 1. Durchlauf bis 300 °C sind demnach noch nicht voll-
ständig abgelaufen. Die bei einer Temperatur bis 300 °C wärmebehandelten Partikel weisen 
nicht die thermischen Eigenschaften von massivem Silber auf, sodass die Fügetemperatur 
entsprechend hoch (ca. 400 °C) zu wählen ist. 
 
STA 6 
Bei der Analyse STA 6 wurde die Nanopaste analog zur Analyse STA 4 mit einer Aufheizge-
schwindigkeit von 10 K/min bis zu einer Temperatur von 400 °C an Luft erwärmt. Anschlie-
ßend wurde wieder auf Raumtemperatur abgekühlt und ein 2. Durchlauf bis 1000 °C an Luft 
(Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min) durchgeführt. Mit dieser Analyse sollte bewiesen werden, 
dass das bei einer Temperatur von 400 °C durch die vollständige Degradation der passivie-
renden Umhüllung entstehende Sintergefüge (Tabelle 5-1) die thermischen Eigenschaften 
von massivem Silber aufweist. In Abbildung 5-9 sind die DSC- und TG-Kurven dieser Analy-
se dargestellt. Es zeigt sich, dass im unteren Temperaturbereich des zweiten Aufheizvor-
ganges keine thermischen Reaktionen und Masseverluste mehr auftreten. Bei einer Tempe-
ratur von 964 °C (Schmelztemperatur von Silber) ist ein ausgeprägter endothermer Schmelz-
peak zu beobachten. Makroskopisch kann nach der Analyse wie bei der Probe STA 2 eine 
Schmelzkugel beobachtet werden. Damit wird bewiesen, dass das bei einer Temperatur von 
400 °C gesinterte Gefüge die thermischen Eigenschaften von massivem Silber aufweist. 
 
1 µm 
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Abbildung 5-8: DSC- und TG-Kurve der Ag-Nanopaste bei einer Analyse mit zwei Durchläu-
fen (1. Durchlauf: bis 300 °C an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min; 2. Durchlauf: bis 
1000 °C an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min) 
 
 
Abbildung 5-9: DSC- und TG-Kurve der Ag-Nanopaste bei einer Analyse mit zwei Durchläu-
fen (1. Durchlauf: bis 400 °C an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min; 2. Durchlauf: bis 
1000 °C an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min) 
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STA 7 und STA 8 
Schließlich soll in den Analysen STA 7 und STA 8 noch die bisher fehlende Begründung ge-
liefert werden, warum alle bisherigen Analysen an Luft durchgeführt wurden. In der Analyse 
STA 1 wurde mehrfach von einer Oxidationsreaktion bei der Degradation der Umhüllung ge-
sprochen. Demnach ist für den Ablauf dieser Reaktion die Anwesenheit von Sauerstoff erfor-
derlich. In Abbildung 5-10 sind die DSC- und TG-Kurven einer Analyse bis zu einer Tempe-
ratur von 500 °C in Argon, in Abbildung 5-11 in Stickstoff, jeweils im Vergleich zu einer ad-
äquaten Analyse an Luft (STA 1) dargestellt. Im Vergleich zur Analyse an Luft ist anhand der 
TG-Kurven in Stickstoff und Argon bis zu einer Temperatur von ca. 300 °C ein ähnlich star-
ker Masseverlust zu beobachten, der, wie bereits bei der Analyse STA 1 beschrieben, der 
Verdampfung der Lösungsmittel aus der Paste zugeordnet werden kann. Im weiteren Verlauf 
der TG-Kurven ergibt sich für Argon und Stickstoff jedoch kein nennenswerter Masseverlust 
mehr, sodass nach den Analysen ein Restmassegehalt von 84,6 Gew.-% sowohl in Argon 
als auch in Stickstoff vorliegt. Dieser Wert liegt höher als der verbleibende Massegehalt der 
Analyse STA 1 an Luft (83,1 Gew.-%). Anhand der TG-Kurvenverläufe ist eindeutig zu er-
kennen, dass diese Differenz insbesondere in Höhe des zweiten exothermen Peaks (an Luft) 
entsteht. Unter Schutzgas ist hier kein Masseverlust zu verzeichnen, was auf eine fehlende 
Degradation der Umhüllung hinweist. Dies zeigt auch der Verlauf der DSC-Kurven in Argon 
und Stickstoff. Während beim ersten exothermen Peak im Vergleich zur Analyse an Luft 
noch ein kleiner Ausschlag zu beobachten ist, wird beim zweiten exothermen Peak keine 
Reaktion mehr beobachtet. Die Umhüllung der Partikel kann also bei der Verwendung der 
inerten Gase Argon und Stickstoff nicht entfernt werden. Bestätigt wird dies durch die REM-
Aufnahme der in Argon analysierten Probe, Tabelle 5-1. Es zeigt sich, dass ohne die Anwe-
senheit von Sauerstoff kein Sintervorgang stattfindet. Die Partikel scheinen noch in ihrer 
Ausgangsgröße, isoliert voneinander vorzuliegen. Auch anhand der makroskopischen Auf-
nahmen ist nur eine silbrig glänzende Oberfläche, aber keine weiße Schicht, welche ein Indi-
kator für den beginnenden Sintervorgang darstellt, zu beobachten. 
Es bleibt also festzuhalten, dass für eine vollständige Entfernung der Passivierung der 
Nanopartikel und den folgenden Sinterprozess die Anwesenheit von Sauerstoff erforderlich 
ist. Dies deckt sich auch mit anderen Veröffentlichungen zum thermischen Verhalten von 
umhüllten Partikeln und Flakes [20, 57, 69, 139, 143, 147, 149, 168, 186, 194, 243]. Mertens 
[139] ermittelte in Versuchen einen Luft-Restdruck von 100 mbar, der nötig ist, um einen Sin-
tervorgang bei Silberflakes ablaufen zu lassen. 
Folglich ist auch der Fügeprozess an Luft durchzuführen, was den apparativen Aufwand des 
Fügeprozesses durch die hinfällige Erzeugung von Vakuum oder inerter Atmosphäre verrin-
gert. 
 
5 Ergebnisse zum Fügen mittels Ag-Nanopaste 
Seite | 65 
 
 
Abbildung 5-10: DSC- und TG-Kurve der Ag-Nanopaste bei einer Analyse bis 500 °C in Ar-
gon im Vergleich zu einer Analyse an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: je 10 K/min 
 
 
Abbildung 5-11: DSC- und TG-Kurve der Ag-Nanopaste bei einer Analyse bis 500 °C in 
Stickstoff im Vergleich zu einer Analyse an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: je 10 K/min 
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Tabelle 5-1: Makroskopische Aufnahmen der DSC-Tiegel und REM-Aufnahmen der Mikro-
struktur nach den STA-Analysen 
Analyse Makroskopische Aufnahme REM-Aufnahme 
STA 1 
(bis 500 °C an Luft) 
  
STA 2 
(1. Durchlauf: bis 500 °C, 





(bis 300 °C an Luft) 
  
STA 4 
(bis 400 °C an Luft) 
  
STA 7 
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Einfluss der Haltbarkeit der Nanopaste auf das thermische Verhalten 
In Tabelle 4-2 wurde bereits auf die begrenzte Haltbarkeit der Nanopaste hingewiesen, die 
nach Herstellerangaben zwei Monate beträgt. Um den Einfluss dieser begrenzten Lagerfä-
higkeit auf das thermische Verhalten der Paste zu untersuchen, wurden STA-Unter-
suchungen mit Pasten durchgeführt, die die Haltbarkeitsdauer bereits überschritten haben, 
Abbildung 5-12. Im Vergleich zu einer Paste, welche direkt nach der Anlieferung untersucht 
wurde („DSC“  in  Abbildung 5-12), weist die Paste selbst nach einer Lagerung von 4 Monaten 
(„DSC 4 Monate“), bei der also die angegebene Haltbarkeit bereits um 2 Monate überschrit-
ten wurde, noch nahezu ein identisches thermisches Verhalten auf. Bei einer 6 Monate alten 
Paste („DSC 6 Monate“)   ist  hingegen eine deutliche Verschiebung des zweiten exothermen 
Peaks zu höheren Temperaturen hin zu beobachten, Abbildung 5-12. Es ist anzunehmen, 
dass durch eine zu lange Lagerung die chemische Zusammensetzung der Umhüllung verän-
dert wird, sodass diese erst bei höheren Temperaturen zersetzt wird. Auch während des ers-
ten exothermen Peaks sind leichte Abweichungen im Kurvenverlauf zu beobachten, was die 
Vermutung einer veränderten chemischen Zusammensetzung bestätigt. Ebenso sind durch 
eine partielle Zersetzung des Stabilisatormaterials Agglomerationen zwischen den Partikeln 
denkbar. 
Auch wenn entgegen der Herstellerangaben eine deutlich verlängerte Haltbarkeit (mind. 
4 Monate) bzgl. des thermischen Verhaltens ermittelt wurde, muss der Aspekt der begrenz-
ten Haltbarkeit der Paste in jedem Falle beachtet werden. So verschiebt sich bei einer 
6 Monate alten Paste die Zersetzungstemperatur der organischen Hülle, welche entschei-
dend für die Fügetemperatur ist, von 410 °C auf 434 °C. 
 
 
Abbildung 5-12: DSC-Kurven der Ag-Nanopaste in Abhängigkeit des Alters der Paste (Ana-
lysen bis 500 °C an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min) 
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Die STA-Untersuchungen zeigen, dass bei einer Temperatur von 410 °C die organische 
Umhüllung der Nanopartikel in einer exothermen Reaktion entfernt wird. Da es sich hierbei 
um eine Oxidationsreaktion handelt, ist zwingend die Anwesenheit von Luft resp. Sauerstoff 
während des Fügeprozesses erforderlich. Mit der Degradation der Passivierung findet eine 
spontane Verringerung der Oberflächenenergie der Nanopartikel durch Schmelz- und/oder 
Sinterprozesse statt. Es konnte nachgewiesen werden, dass das entstehende Sintergefüge 
die thermischen Eigenschaften von massivem Silber aufweist, sodass sich ein großes Poten-
tial für das Fügen temperaturbeständiger Verbindungen bei einer gleichzeitig niedrigen Füge-
temperatur ergibt. 
Bei der Verringerung der Oberflächenenergie tritt – wenn überhaupt – nur sehr kurzzeitig ein 
Schmelzprozess auf. Es muss davon ausgegangen werden, dass bei einem etwaigen Auftre-
ten einer schmelzflüssigen Phase die Nanopartikel nur für kurze Zeit zu größeren Partikeln 
verschmelzen, bis der Effekt der großen Oberflächenenergie aufgebraucht ist. Demnach er-
folgt die Verringerung der Oberflächenenergie insbesondere durch Sintern. Daher wird der 
Begriff   „Sintern“   im   Weiteren stellvertretend für die Verringerung der Oberflächenenergie 
verwendet, wobei jedoch nicht ausgeschlossen wird, dass auch Schmelzprozesse an der 
Verringerung der Oberflächenenergie beteiligt sind. Für den anzustrebenden Fügeprozess 
ergeben sich in diesem Zusammenhang zwei entscheidende Aspekte, die berücksichtigt 
werden müssen: Durch den fehlenden oder nur kurzzeitigen Schmelzprozess 
 besitzt die Nanopaste nachweislich keine Fließfähigkeit. Demnach kann der beim 
konventionellen Löten oft ausgenutzte Effekt der Kapillarität nicht angewandt werden. 
Die Paste muss, ähnlich Aktivloten, zwingend direkt auf den Fügeflächen appliziert 
werden. 
 verändert sich der vorherrschende Bindungsmechanismus zwischen Grund- und Fü-
gewerkstoff im Vergleich zu konventionellen Lötprozessen. Durch den Fügeprozess 
über zwei feste Phasen ist die Diffusionsgeschwindigkeit zwischen Substrat und Fü-




In Abbildung 5-13 sind ausgewählte Röntgendiffraktogramme der STA-Proben sowie der 
Nanopaste dargestellt. Aus den Diffraktogrammen wird ersichtlich, dass der Rückstand nach 
den STA-Analysen reinem Silber entspricht. Die Beugungsreflexe der Proben entsprechen 
den Reflexfolgen (111), (200), (220), (311), (222) und (400) von kubisch-flächenzentrierten 
Bulk-Silber. 
Bei der Analyse der Nanopaste im Ausgangszustand (Abbildung 5-13c) werden annähernd 
die gleichen Peak-Positionen beobachtet, was das Vorliegen von Silber in der Paste bestä-
tigt. Die Beugungsreflexe sind bei der Analyse der Paste jedoch verbreitert. Dieser Effekt 
wurde bereits 1918 durch Paul Scherrer beobachtet, der in [245] mit der Scherrer-Gleichung 
(Formel 5-1) eine Beziehung zwischen Lage und Breite der Reflexe mit dem Durchmesser 
der streuenden Kristallite herstellte. Demnach tritt die Verbreiterung der Signale bei Teilchen-
größen kleiner 2 µm auf, wenn die kohärent streuenden Bereiche hinreichend klein sind 
[52, 245]. 
 
Zusammenfassung und Diskussion des thermischen Verhaltens 
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β =   
K   ∙   λ
d୏    ∙    cos θ
 Formel 5-1 
 β Reflexbreite 
 K Formfaktor (für sphärische Partikel gilt: K = 0,89 [52]) 
 λ Wellenlänge der verwendeten Röntgenstrahlung 
 dK Kristallitdurchmesser 
 θ Beugungswinkel 
 
 
Abbildung 5-13: Gefittete Diffraktogramme der STA-Proben: a) STA 1 (bis 500 °C) und b) 
STA 2 (1. Durchlauf bis 500 °C, 2. Durchlauf bis 1000 °C) sowie c) der Nanopaste 
 
Die mittels XRD ermittelten Kristallitgrößen der STA-Proben und der Nanopaste sind Tabel-
le 5-2 zu entnehmen. Zu beachten ist hierbei, dass die zur Bestimmung der Kristallitgröße 
herangezogene Scherrer-Gleichung (Formel 5-1) nur bis zu einer Kristallitgröße von etwa 
200 nm gültig ist. Dieser Tatsache wurde Rechnung getragen, indem bei ermittelten Werten 
größer 200 nm in der Tabelle lediglich  „> 200“ nm angegeben wird. 
Für die Nanopaste wird die Kristallitgröße zu ca. 5 nm bestimmt und liegt damit etwas unter-
halb der mittels TEM und DLS ermittelten Partikelgröße (Abbildung 5-2 und 5-3). Diese Diffe-
renz lässt sich einfach erklären: Mittels XRD wird die Größe der kohärent streuenden Berei-
che, also die Kristallitgröße bestimmt. Wie in Abbildung 5-1 bereits ersichtlich wurde, sind die 
vorliegenden Nanopartikel oftmals polykristallin, sodass mittels XRD zumeist nicht der 
Durchmesser der Partikel, sondern die streuenden Kristalldomänen, also die Kristallitgröße 
innerhalb der Nanopartikel gemessen wird. 
Die XRD-Analyse der STA-Proben bestätigt die in Kapitel 5.1.2 getroffenen Annahmen: 
Konnte in den STA-Analysen ein Entfernen der Hülle mit anschließendem Sinterprozess be-
obachtet werden, sind auch die mittels XRD bestimmten Kristallitgrößen sehr groß (STA 1, 
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STA 4). Bei einer fehlenden Entfernung der Hülle werden hingegen sehr kleine Größen ge-
messen. Hier liegen die Partikel anscheinend noch in der Ausgangsgröße vor (STA 3, 
STA 7, STA 8). 
Tabelle 5-2 erlaubt weiterhin einen Vergleich der mittels XRD bestimmten Gitterparameter 
mit dem theoretischen Wert für kubisch-flächenzentriertes Silber aus der PDF-2 Datenbank 
[230]. Die Gitterparameter stimmen relativ gut mit dem theoretischen Wert überein. 
 
Tabelle 5-2: Mittels XRD ermittelte Kristallitgrößen und Gitterparameter der STA-Proben und 
der Nanopaste 
Probe Kristallitgröße [nm] Gitterparameter [Å] 
Nanopaste 5 4,0753 
STA 1 (bis 500 °C an Luft) > 200 4,0864 
STA 2 (1. Durchlauf: bis 500 °C an Luft,          
2. Durchlauf: bis 1000 °C an Luft) 50 4,088 
STA 3 (bis 300 °C an Luft) 10 4,078 
STA 4 (bis 400 °C an Luft) > 200 4,0866 
STA 5 (1. Durchlauf: bis 300 °C an Luft, 
2. Durchlauf: bis 1000 °C an Luft) 65 4,0802 
STA 6 (1. Durchlauf: bis 400 °C an Luft, 
2. Durchlauf: bis 1000 °C an Luft) 70 4,091 
STA 7 (bis 500 °C in Argon) 10 4,088 
STA 8 (bis 500 °C in Stickstoff) 6 4,099 
Gitterparameter Ag gemäß PDF-2 Datenbank 4,0861 
 
 
5.2 Sinterverhalten der Ag-Nanopaste 
Um das Sinterverhalten der Nanopaste in Abhängigkeit der Temperatur und der Haltezeit zu 
charakterisieren, wurde die entstehende Mikrostruktur freiliegender Schichten untersucht. 
Dazu wurde die Nanopaste in einer Dicke von 20 µm auf Si-Substrate aufgetragen und 
drucklos auf einer Heizplatte an Luft wärmebehandelt. 
 
5.2.1 Sinterverhalten in Abhängigkeit der Temperatur 
In Abbildung 5-14 sind REM-Aufnahmen der Oberflächen der freiliegenden Schichten für 
verschiedene Sintertemperaturen bei einer Haltezeit von 10 min dargestellt. Die Korn- und 
Halsgrößen sind in Abbildung 5-15, die Porosität und die Porengröße in Abbildung 5-16 dar-
gestellt. Bei einer Temperatur von 250 °C liegen die Partikel zum größten Teil noch isoliert 
voneinander vor (Abbildung 5-14a). Nur wenige Partikel sind durch dünne Sinterhälse ver-
bunden. Auffällig ist, dass ein Großteil der Partikel im Vergleich zum Ausgangszustand auf 
ca. 35 nm angewachsen ist. In [20] wurde ein ähnlicher Effekt beobachtet. In dieser Veröf-
fentlichung wurde angenommen, dass die Umhüllung der Partikel (PVP) bereits bei niedrigen 
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Temperaturen erweicht (Glasübergangstemperatur PVP: 200 °C) und sich die Partikel da-
durch bereits verbinden. Auch in [147] wurde ein Anwachsen bei mit Fettsäure umhüllten 
Partikeln (bei Temperaturen unterhalb des 2. exothermen Peaks) beobachtet, aber nicht wei-
ter begründet. 
Bei einer Temperatur von 300 °C ist bereits ein deutlicher Sinterfortschritt zu beobachten 
(Abbildung 5-14b). Die auf eine Größe von ca. 0,4 µm angewachsenen Körner sind durch 
0,2 µm große Sinterhälse miteinander verbunden. Hier scheint sich zunächst ein Wider-
spruch zu den Ergebnissen der thermischen Analyse der Paste (Kapitel 5.1.2) zu ergeben, 
da dort bei einer Temperatur von 300 °C noch kein Sintergefüge, sondern isoliert voneinan-
der vorliegende Partikel beobachtet wurden (Analyse STA 3, Tabelle 5-1). Jedoch muss be-
rücksichtigt werden, dass bei der STA-Untersuchung die Analyse direkt bei Erreichen der 
Temperatur von 300 °C abgebrochen wurde, während bei den Untersuchungen zum Sinter-
verhalten eine Haltezeit von 10 min verwendet wurde. Wie in den Untersuchungen zum Sin-
terverhalten in Abhängigkeit der Haltezeit in Kapitel 5.2.2 noch gezeigt wird, hat neben der 
Temperatur auch die Haltezeit einen entscheidenden Einfluss auf das Sinterverhalten, so-
dass mit entsprechender Haltezeit auch bei niedrigeren Temperaturen die Umhüllung der 
Partikel entfernt werden und ein Sintervorgang stattfinden kann. Bestätigt wurde dies zudem 
mit einer STA-Untersuchung, bei der nach erreichten 300 °C isotherm gehalten wurde und 
ebenfalls nach einer gewissen Haltezeit die Degradation der Hülle mit einem anschließenden 
Sinterprozess beobachtet werden konnte. Damit kann das bei bereits 300 °C beobachtete 
Sintergefüge auf die verwendete Haltezeit zurückgeführt werden. Mit entsprechender Halte-
zeit kann demnach schon bei niedrigeren Temperaturen als der in den STA-Untersuchungen 
ermittelten 410 °C die Hülle der Nanopartikel entfernt werden und der Sinterprozess einset-
zen. Bestätigt wird dies durch Angaben des Herstellers [215], der eine Temperatur von 
230 °C bei einer Haltezeit von 60 min zum Sintern elektrisch leitfähiger Strukturen angibt. 
Bei einer Temperatur von 350 °C verändern sich die Korngröße mit 0,4 µm und die Halsgrö-
ße mit 0,3 µm im Vergleich zu 300 °C nicht bzw. nur kaum (Abbildung 5-15). Es ist also kein 
Fortschreiten des Sinterprozesses in diesem Temperaturbereich zu beobachten. Bei einer 
Temperatur von 400 °C zeigen sowohl die Kurve der Korngröße als auch der Halsgröße hin-
gegen einen deutlichen Sprung im Kurvenverlauf. Die Korngröße beträgt bei einer Tempera-
tur von 400 °C 1,3 µm und die Halsgröße 1 µm, Abbildung 5-15. Beide Größen steigen dem-
nach stark, um mehr als das Dreifache, an. Bei einer Temperatur von 400 °C ist also ein 
deutlicher Sinterfortschritt zu verzeichnen. Mit weiter steigender Temperatur nehmen Korn- 
und Halsgröße weiter zu, jedoch ist eine deutliche Abflachung der Kurve zu beobachten 
(Abbildung 5-15). 
Auch die Porosität und die Porengröße steigen mit zunehmender Temperatur an (Abbil-
dung 5-16). Bei einer Temperatur von 300 °C wird die Porosität des gesinterten Gefüges zu 
ca. 1 % bestimmt, wobei die Poren mit einem mittleren Durchmesser von 0,06 µm sehr klein 
sind. Ähnlich dem Kurvenverlauf der Hals- und Korngröße ändern sich diese Werte bei einer 
Temperatur von 350 °C kaum. Bei 400 °C ist wieder ein deutlicher Sprung in den Kurven zu 
beobachten (Porosität: 3,9 %, Porengröße: 1,1 µm, Abbildung 5-16). Dieser deutliche An-
stieg ist mit dem enormen Kornwachstum in diesem Temperaturbereich (Abbildung 5-14) zu 
begründen. Bei einer Temperatur von 300 °C und 350 °C sind insbesondere entlang der 
Korngrenzen viele kleine Poren zu verzeichnen. Das starke Kornwachstum bei einer Tempe-
ratur von 400 °C führt zu einem  „Auseinanderziehen“  der Poren, sodass bei dieser Tempera-
tur zwar weniger, dafür aber wesentlich größere Poren, zumeist an den Korntripelpunkten 
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beobachtet werden. Im weiteren Verlauf der Temperaturerhöhung steigen Porosität und Po-
rengröße nur noch leicht an (Abbildung 5-16). 
 
  
     a)      b) 
  
     c)      d) 
Abbildung 5-14: Sintergefüge nach einer Wärmebehandlung von 10 min bei a) 250 °C, b) 
300 °C, c) 400 °C und d) 500 °C 
 
 
Abbildung 5-15: Korn- und Halsgröße des gesinterten Gefüges in Abhängigkeit von der 
Temperatur (Haltezeit: 10 min) 
200 nm 1 µm 
1 µm 1 µm 
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Abbildung 5-16: Porosität und Porengröße des gesinterten Gefüges in Abhängigkeit von der 
Temperatur (Haltezeit: 10 min) 
 
5.2.2 Sinterverhalten in Abhängigkeit der Haltezeit 
In Abbildung 5-17 sind REM-Aufnahmen der Oberflächen der freiliegenden Schichten für 
verschiedene Haltezeiten bei einer Temperatur von 300 °C dargestellt. Die Korn- und Hals-
größen sind in Abbildung 5-18, die Porosität und die Porengröße in Abbildung 5-19 darge-
stellt. Bei diesen Versuchen wurde mit 300 °C bewusst eine niedrigere Temperatur als jene 
gewählt, bei der laut den Simultan-Thermo-Analysen der Sinterprozess einsetzt. Damit sollte 
die in Kapitel 5.2.1 aufgestellte Vermutung bewiesen werden, dass ab einer bestimmten Hal-
tezeit auch bei niedrigeren Temperaturen die schützende Hülle der Partikel entfernt werden 
kann und ein Sinterprozess einsetzt. 
Bei einer Haltezeit von 2 min lässt sich die Partikelgröße noch nicht bestimmen. Es ist davon 
auszugehen, dass die Nanopartikel noch im Ausgangszustand vorliegen. Bei einer Haltezeit 
von 3 min ist erneut ein Anwachsen der Partikel auf ca. 40 nm zu beobachten, wobei die 
Partikelgröße bis zu einer Haltezeit von 5 min nahezu konstant bleibt (Abbildung 5-18). Auch 
treten bei diesen Haltezeiten erste dünne Sinterhälse zwischen benachbarten Partikeln auf, 
die bei beiden Haltezeiten ca. 22 nm betragen, Abbildung 5-18. Auffällig ist, dass bei einer 
Haltezeit von 5 min zwar noch annähernd die gleiche Halsgröße im Vergleich zu 3 min ermit-
telt wird, bei 5 min Haltezeit jedoch deutlich mehr Partikel durch Sinterhälse miteinander ver-
bunden sind, sodass hier von einem beginnenden Sintervorgang gesprochen werden kann. 
Bei einer Haltezeit von 7 min wird ein deutlicher Sinterfortschritt beobachtet, die Korngröße 
liegt bei 0,3 µm und die Halsgröße bei 0,2 µm (Abbildung 5-18). Wie bereits beim Sinterver-
halten in Abhängigkeit der Temperatur dargelegt wurde, kann damit nachgewiesen werden, 
dass auch die Haltezeit einen entscheidenden Einfluss auf den Sintervorgang ausübt. Ab 
einer Haltezeit von 7 min kann bereits bei einer Temperatur von 300 °C die schützende Hülle 
der Nanopartikel entfernt und ein Sintergefüge beobachtet werden. 
Mit zunehmender Haltezeit steigen sowohl Korn- als auch Halsgröße weiter an, Abbildung 5-
18. Es kann angenommen werden, dass der Sintervorgang ab einer Haltezeit von 10 min in 
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das Endstadium des Festphasensinterns eintritt, welches insbesondere durch Kornvergröbe-
rung gekennzeichnet ist [109, 139]. 
Die Porosität und die Porengröße steigen im detektierbaren Bereich linear an, Abbil-
dung 5-19. Dieser Anstieg kann wieder mit dem ebenfalls nahezu linearen Kornwachstum in 
diesem Bereich begründet werden, welches zu einem Auseinanderziehen der Poren führt. 
 
  
     a)      b) 
  
     c)      d) 
Abbildung 5-17: Sintergefüge nach einer Wärmebehandlung bei 300 °C für a) 5 min, b) 
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Abbildung 5-18: Korn- und Halsgröße des gesinterten Gefüges in Abhängigkeit von der Hal-
tezeit (Temperatur: 300 °C) 
 
 
Abbildung 5-19: Porosität und Porengröße des gesinterten Gefüges in Abhängigkeit von der 
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Aus den Untersuchungen zum Sinterverhalten wird ersichtlich, dass sowohl die Temperatur, 
als auch die Haltezeit einen Einfluss auf den Sinterfortschritt ausüben. Es konnte gezeigt 
werden, dass mit einem isothermen Halten auch bei einer niedrigeren Temperatur als der in 
den Untersuchungen zum thermischen Verhalten ermittelten Temperatur von 410 °C die Hül-
le entfernt und damit ein Sintervorgang stattfinden kann. Bei einer Temperatur von 300 °C, 
welche 110 °C unter der Zersetzungstemperatur nach den STA-Untersuchungen liegt, konn-
te ab einer Haltezeit von 7 min ein beginnender Sinterprozess detektiert werden. Diese Be-
obachtung deckt sich auch mit den Angaben des Herstellers, der zum Sintern eine Tempera-
tur von 230 °C bei einer Haltezeit von 60 min empfiehlt. 
In Abbildung 5-20 wird die Korngröße, welche stellvertretend für den Sinterfortschritt heran-
gezogen wird, für die Parameter Temperatur und Haltezeit verglichen. Bei beiden Parame-
tern steigt die Korngröße im betrachteten Bereich, jedoch hat die Temperatur im Vergleich 
zur Haltezeit einen deutlich größeren Einfluss. So liegt die Korngröße mit längeren Haltezei-
ten bei geringer Temperatur (300 °C) noch deutlich unter der Korngröße bei höheren Tempe-
raturen. Dieser Unterschied lässt sich sehr gut mit den Ergebnissen der STA-Unter-
suchungen (Kapitel 5.1.2) korrelieren. Bei diesen Untersuchungen wurde festgestellt, dass 
die organische Hülle der Nanopartikel bei einer Temperatur von 410 °C zersetzt wird. In die-
sem Temperaturbereich zeigt auch die Kurve der Korngröße einen deutlichen Sprung im 
Kurvenverlauf (Abbildung 5-20). Es kann geschlussfolgert werden, dass bei Temperaturen 
ab ca. 400 °C die Degradation der Hülle mit anschließendem Sinterprozess nahezu schlag-
artig eintritt. Die Partikel kommen mit vielen benachbarten Partikeln gleichzeitig in Berührung 
und sintern zu einem vergleichsweise grobkörnigen Gefüge. Bei niedrigeren Temperaturen 
wird die Beschichtung (bei ausreichender Haltezeit) hingegen zunächst lediglich lokal zer-
stört. Es bilden sich nur allmählich Sinterhälse zwischen den Partikeln. Der Sinterfortschritt 
verläuft langsamer. 
Da die Kurve der Korngröße in Abhängigkeit der Haltezeit bei längeren Haltezeiten (ab 
10 min) einen vergleichsweise steilen Anstieg zeigt (Abbildung 5-20), kann davon ausgegan-
gen werden, dass der Sinterfortschritt mit noch längeren Haltezeiten bei niedrigeren Tempe-
raturen mit dem Sinterfortschritt bei hohen Temperaturen vergleichbar ist. Für eine spätere 
Anwendung zum Fügen bleibt festzuhalten, dass eventuell erforderliche niedrigere Tempera-
turen mit längeren Haltezeiten ausgeglichen werden können. 
 
 
Abbildung 5-20: Korngröße des gesinterten Gefüges in Abhängigkeit der Temperatur (Halte-
zeit: 10 min) und der Haltezeit (Temperatur: 300 °C) 
Zusammenfassung und Diskussion des Sinterverhaltens 
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5.3 Fügen von Kupfer mittels Ag-Nanopaste 
Aus den Ergebnissen der Untersuchungen zum Sinter- und thermischen Verhalten (Kapi-
tel 5.1.2 und 5.2) wird ersichtlich, dass bei der Herstellung von Fügeverbindungen mit der 
Ag-Nanopaste bestimmte Aspekte zu beachten sind: 
 Es kann keine Fließfähigkeit der Paste ausgenutzt werden, sodass die Applikation 
zwingend direkt auf den zu fügenden Flächen erfolgen muss (ähnlich Aktivloten). 
 Durch das Fügen in fester Phase ist mit einer deutlich verringerten Diffusion zwischen 
Grund- und Fügewerkstoff im Vergleich zum konventionellen Löten zu rechnen. 
 Die zur oxidativen Zersetzung der organischen Hülle erforderliche Zufuhr von Sauer-
stoff ist durch die flächige Abdeckung der Fügepartner limitiert, sodass von einer un-
vollständigen Entfernung der Umhüllung und damit einem ungenügenden Sintern im 
Inneren der Fügenaht ausgegangen werden muss. 
 Durch die Abdeckung der Fügepartner ist zudem die Abfuhr von Reaktionsprodukten 
(abdampfende Organik) aus der Suspension begrenzt, was zwangsläufig zu einer 
gewissen Porosität der Fügenaht führen wird. 
 Die Zersetzung der passivierenden Hülle der Nanopartikel mit anschließendem Sin-
terprozess kann mit entsprechend angepasster Haltezeit auch zu niedrigeren Tempe-
raturen verschoben werden. Entsprechend der Erfordernisse an die maximal zulässi-
ge Temperatur, muss die Haltezeit verlängert werden, um trotz verringerter Tempera-
tur die Umhüllung zu entfernen und den Sinterprozess zu starten. 
 
5.3.1 Mikrostruktur und Festigkeit der Referenzproben 
Um einen Vergleich anstellen zu können, inwieweit die im folgenden Kapitel 5.3.2 variierten 
Prozessparameter die Ausbildung der Mikrostruktur und das Festigkeitsverhalten beeinflus-
sen, werden zunächst die Mikrostruktur und die erreichbaren Festigkeitswerte der Referenz-
proben erläutert. Diese wurden entsprechend Tabelle 4-7 hergestellt (Fügedruck: 40 MPa, 
Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 
20 µm). 
In Abbildung 5-21a) ist eine REM-Aufnahme der Fügeverbindung der Referenzprobe darge-
stellt. Im Vergleich zum drucklosen Sinterverhalten (Kapitel 5.2) ist ein signifikanter Unter-
schied in der Ausbildung der Mikrostruktur zu erkennen. Durch den aufgebrachten Füge-
druck ist die Fügenaht verdichtet, es sind kaum Poren zu beobachten. Zudem sind die Kör-
ner deutlich kleiner, Abbildung 5-21b). Aus Abbildung 5-21a) wird ersichtlich, dass zumeist 
eine dichte und kompaktierte Fügenaht zu beobachten ist (blaue Markierung). Zum Teil sind 
in der Fügenaht zudem scheinbar überstrahlte, diffuse Bereiche sichtbar (grüne Markierung). 
Die rote Markierung stellt den Übergangsbereich zwischen diffusem und dichtem Bereich 
dar. 
Bei höherer Vergrößerung der dichten Bereiche (Abbildung 5-21b) und Abbildung 5-23) wird 
deutlich, dass ein Sintergefüge aus verdichteten, ellipsoiden und sphärischen Körnern mit 
einer Korngröße zwischen 50 nm und 200 nm vorliegt. 
Der Übergang zwischen dichtem Bereich und diffusem Bereich ist in Abbildung 5-21c) dar-
gestellt. Auf der linken Bildseite sind vor allem ellipsoide Körner zu erkennen, welche noch 
keine vollständige Verdichtung erfahren haben. Die Größe der Teilchen nimmt in Richtung 
der rechten Bildseite, also in Richtung des diffus erscheinenden Bereiches deutlich ab. Im 
diffusen Bereich liegen nur noch sehr kleine, voneinander isolierte Partikel in der Fügenaht 
vor (Abbildung 5-21d). Es muss also davon ausgegangen werden, dass noch nicht alle Parti-
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kelumhüllungen entfernt werden konnten und damit die Nanopartikel zum Teil noch in ihrer 
ursprünglichen Größe vorliegen, ohne dass ein Sinterprozess stattgefunden hat. Grund hier-
für ist, dass die zur oxidativen Zersetzung der Umhüllung erforderliche Zufuhr von Sauerstoff 
durch die beidseitige Abdeckung der Fügepartner im Inneren der Fügenaht limitiert ist, was 
eine vollständige Auflösung aller Partikelhüllen und damit ein vollständiges Sintern verhin-
dert. 
In Abbildung 5-22 ist eine Übersichtsaufnahme der Fügeverbindung einer Referenzprobe 
dargestellt. Es wird ersichtlich, dass die diffusen Stellen, bei denen noch kleinste Partikel in 
der Fügenaht vorliegen, nur relativ selten zu beobachten sind (Pfeilmarkierungen in Abbil-
dung 5-22). Theoretisch wären durch die limitierte Sauerstoffzufuhr im Inneren der Fügenaht 
wesentlich mehr Bereiche zu erwarten, bei denen die Partikel durch die fehlende Entfernung 
der Umhüllung noch nicht gesintert sind. Dass diese Bereiche dennoch nur gelegentlich auf-
treten, hat zwei Gründe, die im folgenden Kapitel 5.3.2 näher beschrieben werden und hier 
nur kurz genannt werden sollen: Zum einen scheint die natürliche Sauerstoffbelegung der 
Kupferoberfläche die Entfernung der Umhüllungen zu begünstigen. Zum anderen trägt, ne-
ben dem thermischen Prozess, der Fügedruck zusätzlich durch einen mechanischen Pro-
zess zur Entfernung der Hüllen bei, was zu einem verbesserten Sintern der Partikel unter 
Druckaufbringung führt. 
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass die Referenzprobe zumeist eine homogene 
und dichte Fügenaht aufweist und kaum Fehlstellen oder Poren zu beobachten sind, Abbil-
dung 5-22. Nur gelegentlich treten diffuse Bereiche auf, in denen noch kleine Partikel vorlie-
gen. 
Der hohe Anteil organischer Substanzen in der Nanopaste (17,8 Gew.-% bzw. ca. 69,5 Vol.-
%, Kapitel 4.1.2.2) führt zwangsläufig zu einer gewissen Porosität in der Fügenaht. Die 
Druckaufbringung während des Fügevorganges verringert zwar die Porosität, jedoch ist bei 
der verwendeten flächigen Verbindung eine vollständige Abfuhr der Organik unwahrschein-
lich. EDX-Analysen, mit denen eindeutig das Vorhandensein von Kohlenstoff in der Fügenaht 
nachgewiesen wurde, bestätigen diese Annahme. Die Detektion von Kohlenstoff deutet da-
rauf hin, dass ein gewisser Teil der Organik in der Fügenaht gelöst wird, was ebenfalls in 
[149] vermutet wurde. In Kapitel 5.3.2.7 wird noch gezeigt, dass dies einen nachteiligen Ein-
fluss auf das Festigkeitsverhalten der Fügeverbindungen ausübt. Auf eine quantitative Anga-
be des ermittelten Kohlenstoffgehaltes wird aufgrund der verfahrensspezifisch zwangsläufig 
nur ungenauen Bestimmungsmöglichkeit mittels EDX und fehlender Vergleichsproben ver-
zichtet. 
Die Dicke der Fügenaht der Referenzprobe beträgt im Mittel ca. 0,7 µm. Bei einem Vergleich 
dieser Dicke mit dem ursprünglichen Pastenauftrag von 20 µm entspricht dies einer Verrin-
gerung um 96,5 %. Diese sehr starke Reduzierung hat folgende Gründe: Die Entfernung der 
organischen Substanzen aus der Paste und der Sinterprozess führen zwangsläufig zu einer 
gewissen Schwindung. Weiterhin wird der Metallanteil in der Fügenaht durch den aufge-
brachten Fügedruck stark verdichtet, was zu einer weiteren Verringerung der Fügenahtdicke 
führt. 
Die durch die Abdampfung der Organik verursachte Schwindung sowie die natürliche, druck-
lose Sinterschrumpfung wurden durch Auftrag einer 20 µm dicken, freiliegenden Schicht 
(Substrat: Cu-ETP) untersucht, welche, entsprechend den Parametern der Referenzprobe, 
bei 300 °C für 10 min auf einer Heizplatte ohne Druckaufbringung wärmebehandelt wurde. 
Nach dieser Wärmebehandlung wurde die Schichtdicke mittels 3-D Profilometer und Wirbel-
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stromverfahren zu 6 µm bis 8 µm bestimmt. Damit ergibt sich eine Schwindung von 60 % bis 
70 %, die allein auf die Verdampfung der Organik und die drucklose Sinterschrumpfung zu-
rückzuführen ist. Da bei den Fügevorgängen unter Druckaufbringung praktisch kein Heraus-
drücken der Paste aus der Fügenaht beobachtet wird, kann die Differenz zu der beim Füge-
vorgang unter Druck auftretenden Verringerung der Schichtdicke von 96,5 %, demnach der 
Kompaktierung der Fügenaht durch den Druck zugeordnet werden. Einschränkend muss 
jedoch erwähnt werden, dass bei der drucklosen Wärmebehandlung einer freiliegenden 
Schicht ein   „Aufplustern“   zu   beobachten ist (s.a. Kapitel 5.3.2.8), sodass die tatsächliche 
Schwindung noch etwas größer ist, wie bei den drucklosen Fügeversuchen in Kapitel 5.3.2.1 
noch gezeigt wird. 
Die Festigkeiten der Referenzproben werden im Mittel zu ca. 58 MPa bestimmt (s.a. folgen-
des Kapitel 5.3.2.1). Da dieser Wert über den Festigkeiten aus der Literatur liegt (Abbil-
dung 2-17), wobei sich die Differenz vor allem mit dem hohen Fügedruck von 40 MPa erklä-
ren lässt, wurde auf die Untersuchung der Anbindung zwischen Grund- und Fügewerkstoff 
verzichtet. Aufgrund der vergleichsweise hohen Festigkeitswerte kann angenommen werden, 
dass, wie in mehreren Forschungsarbeiten bereits nachgewiesen wurde (Kapitel 2.3.2.5), 
Diffusionsvorgänge zwischen Substrat und Fügewerkstoff stattfinden. 
Bei allen Fügeverbindungen, welche mit Kupfer als Grundwerkstoff hergestellt wurden, sind 
im Grundwerkstoff an der Grenze zur Fügenaht oftmals Defektbereiche zu beobachten (sie-
he Markierungen in Abbildung 5-24a). Diese Bereiche zeichnen sich durch eine deutlich klei-
nere Korngröße aus und weisen kleine Poren auf. Ein zunächst angenommener Zusammen-
hang zwischen dieser Struktur und Vorgängen während des Fügeprozesses kann ausge-
schlossen werden. Aus Abbildung 5-24b), in der das Gefüge des Grundwerkstoffes im Aus-
gangs- bzw. Anlieferungszustand (ohne jegliche Vorbehandlung) dargestellt ist, wird ersicht-
lich, dass auch im Anlieferungszustand die Oberfläche des Kupfers eine feinkristalline und 
porenreiche Struktur aufweist. Aus der Abbildung ist zu erkennen, dass ein zweizoniger Auf-
bau des Cu-Grundwerkstoffes im Anlieferungszustand vorliegt: Ausgehend von der Oberflä-
che ist die bereits beschriebene, ca. 1 µm bis 3 µm breite feinkristalline Zone zu beobachten, 
der sich schließlich im Inneren des Werkstoffes   das   „reguläre“  Gefüge mit einer mittleren 
Korngröße von 23,2 µm anschließt (ermittelt mittels Linienschnittverfahren, siehe Kapi-
tel 5.3.3). Nach [246-247] ist bei technischen Materialien durch die vorgeschalteten Umform-
prozesse dieser Aufbau mit einer abnehmenden Korngröße in Richtung der Werkstoffober-
fläche typisch. Grundsätzlich weisen technische Materialien durch die vorgeschalteten Her-
stellungs- und Umformprozesse immer gewisse Defekte und Oberflächenfehler auf. Dies 
äußert sich in der bereits beschriebenen Verformungszone, aber bspw. auch an den in Ab-
bildung 5-24b) ersichtlichen Überwalzungen. Weitere Defekte des Grundwerkstoffes sind die, 
insbesondere in der Übersichtsaufnahme in Abbildung 5-22 erkennbaren, Kupferoxidein-
schlüsse. Der im Cu-ETP enthaltene Sauerstoff (max. 0,04 Gew.-% [248]) bildet mit Kupfer 
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5.3.2 Festigkeitsverhalten und Mikrostruktur in Abhängigkeit verschiedener Pro-
 zessparameter 
Entsprechend Tabelle 4-7 wurden verschiedene Prozessparameter in geeigneten Grenzen 
variiert, um einen grundlegenden Überblick zu erhalten, welche Parameter das Festigkeits-
verhalten wesentlich beeinflussen. Da die erreichbaren Festigkeiten von der entstehenden 
Mikrostruktur der Fügeverbindungen abhängen, erfolgt eine kombinierte Diskussion von Fes-
tigkeitsverhalten und Mikrostruktur. Dabei zeigt sich, dass die Festigkeit in entscheidendem 
Maße sowohl von der Verdichtung der Fügenaht, als auch von der Anbindung an die Grund-
werkstoffe abhängt. Beide Einflussfaktoren können durch die Prozessparameter unterschied-
lich stark gesteuert bzw. eingestellt werden. 
Es wurde bereits beschrieben, dass durch die Abdeckung der Fügepartner (flächige Verbin-
dung) die Abfuhr der Organik aus der Nanopaste begrenzt ist, was zwangsläufig zu Poren in 
der Fügenaht führt. Um die Porosität zu verringern und damit ausreichend dichte Verbindun-
gen mit guten mechanischen Eigenschaften zu erzielen, ist, wie die folgenden Ergebnisse 
zeigen, in jedem Falle das Aufbringen eines Druckes während des Fügevorganges notwen-
dig. Daher wurde zunächst der Einfluss des Fügedruckes auf das Festigkeitsverhalten und 
die Mikrostruktur der Verbindungen untersucht. 
 
5.3.2.1  Fügedruck 
Der Einfluss des Fügedruckes wurde bei einer konstanten Temperatur von 300 °C, einer 
Haltezeit von 10 min, einer Aufheizgeschwindigkeit von 150 K/min und einem Pastenauftrag 
von 20 µm untersucht. Die Cu-Proben lagen im geschliffenen Zustand vor. 
Aus Abbildung 5-25 wird ersichtlich, dass der Fügedruck einen essentiellen Einfluss auf die 
Porosität der Fügenaht und die erreichbaren Festigkeiten ausübt. Mit steigendem Fügedruck 
sind ein Absinken der Porosität und ein deutlicher Anstieg der Festigkeit zu beobachten, was 
sich mit den Ergebnissen bisheriger Forschungsarbeiten deckt (Kapitel 2.3.3). So steigen die 
Festigkeiten von 11 MPa (druckloser Fügevorgang) auf 94 MPa bei einem Fügedruck von 
80 MPa. 
Die Porosität liegt im unteren Druckbereich mit Werten von 47 % (Fügedruck: 0 MPa) bis 
23 % (Fügedruck: 20 MPa) deutlich über der in den Untersuchungen zum drucklosen Sinter-
verhalten ermittelten Porosität (Porosität bei 300 °C, 10 min: 1 %, siehe Kapitel 5.2). Aus 
Abbildung 5-26a), in der eine REM-Aufnahme der Fügeverbindung für den drucklosen Füge-
vorgang dargestellt ist, wird der Grund hierfür ersichtlich. Während bei den Untersuchungen 
zum Sinterverhalten freiliegende Schichten wärmebehandelt wurden, bei denen die abdamp-
fende Organik uneingeschränkt abgeführt werden kann, ist bei der Herstellung von Fügever-
bindungen durch die flächige Abdeckung der Fügepartner die Abfuhr der Organik limitiert. 
Dies führt zu relativ großen Gasblasen in der Fügenaht, Abbildung 5-26a). Bei höherer Ver-
größerung der Fügenaht für den drucklosen Fügevorgang (Abbildung 5-26b) wird weiterhin 
ersichtlich, dass noch kein ausgeprägter Sintervorgang stattgefunden hat. Im Vergleich zur 
Referenzprobe (Abbildung 5-23) ist die Korngröße mit 15 nm bis max. 100 nm noch deutlich 
kleiner. Zudem sind die Teilchen durch den fehlenden Druck nicht verdichtet, sondern schei-
nen isoliert voneinander vorzuliegen. Wie bereits bei den Untersuchungen der Referenzpro-
be (Kapitel 5.3.1) erwähnt und in den folgenden Abschnitten noch näher dargestellt wird, 
führt die Verwendung des Fügedruckes neben der Verdichtung der Fügenaht auch zu einer 
zusätzlichen Aktivierung des Sinterns der Nanopartikel. Durch die Druckaufbringung wird die 
Packungsdichte der Partikel erhöht. Die Anzahl intergranularer Kontakte steigt, sodass die 
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Partikel besser sintern können. Bei einem drucklosen Fügevorgang liegen hingegen weniger 
Berührungspunkte vor, was die Sinteraktivität einschränkt, sodass das Sintergefüge eine 
deutlich kleinere Korngröße aufweist. 
 
 
Abbildung 5-25: Zugscherfestigkeit und Porosität der Fügeverbindungen in Abhängigkeit des 
Fügedruckes (Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, 






Abbildung 5-26: Mikrostruktur der Fügeverbindung bei einem Fügedruck von 0 MPa (Tempe-
ratur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) 
 
In Abbildung 5-27a) ist die Mikrostruktur der Fügeverbindung bei einem Fügedruck von 
5 MPa und in Abbildung 5-27b) und c) für 20 MPa dargestellt. Im Vergleich zur Fügenaht des 
drucklosen Fügevorganges zeigen sich deutliche Unterschiede in der Mikrostruktur. Unter 
Druckaufbringung werden wesentlich größere Körner beobachtet, was auf die bereits ange-
sprochene, zusätzliche Aktivierung zum Sintern unter Druckaufbringung zurückzuführen ist. 
Dabei wird vermutet, das zwei Mechanismen wirken: Zum einen trägt der Fügedruck zur Ent-
2 µm 200 nm 
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fernung der schützenden organischen Hülle der Partikel bei. Neben dem thermischen Pro-
zess erfolgt die Zersetzung der Umhüllung also zusätzlich durch einen mechanischen Pro-
zess1, was zu einem verbesserten Sintern der Partikel führt. Zum anderen erfolgt eine Umla-
gerung der Partikel durch den Fügedruck. Die Partikel werden verdichtet und es entstehen 
vermehrt Berührungen zwischen einzelnen Partikeln. Dies führt zu einer deutlich erhöhten 
Sinteraktivität und damit einer größeren Korngröße des Sintergefüges. Auch entsprechend 
der allgemeinen Sintertheorie (Kapitel 2.3.2) kann die Sinteraktivität unter Druckaufbringung 
gesteigert werden, da zusätzlich Kriech- und Fließprozesse zum Sinterfortschritt beitragen. 
Im Vergleich zur Referenzprobe, bei der die Korngröße zu 50 nm bis 200 nm bestimmt wur-
de (Kapitel 5.3.1), liegt die Korngröße bei einem Druck von 5 MPa und 20 MPa mit 300 nm 
bis 600 nm deutlich höher. Damit ergibt sich zunächst ein Widerspruch zur bereits aufgestell-
ten Vermutung, dass mit steigendem Druck aufgrund einer zusätzlichen Aktivierung des Sin-
terprozesses die Korngröße steigt. Eine mögliche Erklärung liefern Hahn et al. in [250], die 
anhand mechanischer Untersuchungen an Nanopartikeln nachweisen konnten, dass das 
Kornwachstum bei Nanopartikeln durch Druckaufbringung eingeschränkt werden kann. Es ist 
davon auszugehen, dass auch bei den Fügeverbindungen ab einem kritischen Grenzdruck 
das Kornwachstum abgeschwächt wird. Zudem wird mit zunehmendem Druck die Fügenaht 
stärker kompaktiert. Dies resultiert in einer verringerten Dicke der Fügenaht (Abbildung 5-
27d), sodass vermutlich auch durch den begrenzten Platz kein starkes Kornwachstum statt-
finden kann. 
Bei Fügedrücken von 5 MPa und 20 MPa ist weiterhin eine veränderte Ausbildung der Poro-
sität im Vergleich zum drucklosen Fügevorgang zu beobachten. Während ohne Druckauf-
bringung die abdampfende Organik zu großen Gasblasen koaguliert (Abbildung 5-26a), ver-
hindert die zunehmende Aufbringung des Fügedruckes ein   „Wandern“   der Ausgasungen 
innerhalb der Fügenaht. Die Poren verbleiben am Ort ihres Entstehens und es sind anstatt 
der großen Gasblasen vermehrt kleine Poren zu verzeichnen. Bei einem Druck von 5 MPa 
werden schon deutlich weniger, bei 20 MPa gar keine größeren Gasblasen mehr beobachtet, 
Abbildung 5-27 a) und b). 
Dem Diagramm in Abbildung 5-25 ist zu entnehmen, dass bei einem Druck von 20 MPa die 
Porosität mit ca. 23 % im Vergleich zum drucklosen Fügevorgang mit ca. 47 % um mehr als 
die Hälfte sinkt, was mit einem nahezu linearen Anstieg der Festigkeit einhergeht (von 
11 MPa bei einem drucklosen Fügevorgang bis 29 MPa bei einem Fügedruck von 20 MPa, 
Abbildung 5-25). Neben der veränderten Ausbildung der Poren führt die Aufbringung des 
Fügedruckes also auch zu einer deutlichen Verringerung der Porosität. Hierbei kann ange-
nommen werden, dass zum einen durch den Druck ein Teil der Organik aus der Fügenaht 
herausgedrückt wird, zum anderen deuten EDX-Analysen darauf hin, dass ein Teil der Orga-
nik in der Fügenaht verbleibt bzw. gelöst wird (siehe auch Mikrostrukturuntersuchung der 
Referenzprobe, Kapitel 5.3.1). So zeigt sich bei höherer Vergrößerung der Fügenaht für ei-
nen Druck von 20 MPa (Abbildung 5-27c), dass zwischen nicht gesinterten Körnern z.T. 
noch organische Reste vorhanden sind (Markierung in Abbildung 5-27c). Aus dieser Auf-
nahme wird zudem eine gute Anbindung zwischen dem Cu-Substrat und dem Silber ersicht-
lich. 
                                                          
1 Dass SAMs – wobei die bei der verwendeten Paste mit großer Wahrscheinlichkeit als Stabilisator 
eingesetzten Fettsäuren zu den SAMs zählen (Kapitel 2.2.2) – durch Druck zerstört werden können, 
konnte in [249] nachgewiesen werden. 
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Abbildung 5-27: Mikrostruktur der Fügeverbindungen bei einem Fügedruck von a) 5 MPa, b) 
und c) 20 MPa (Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, 
Pastenauftrag: 20 µm) und d) Fügenahtdicke in Abhängigkeit des Fügedruckes 
 
Zwischen einem Fügedruck von 20 MPa und 40 MPa sinkt die Porosität deutlich, auf Werte 
< 0,2 %, was mit einem weiteren Anstieg der Festigkeit verbunden ist, Abbildung 5-25. Damit 
liegt die Porosität unter der beim Sinterverhalten einer freiliegenden Schicht ermittelten Po-
rosität von 1 % (Kapitel 5.2). Ab einem Druck von 40 MPa kann demnach die verminderte 
Abfuhr der Organik in der flächigen Fügenaht ausgeglichen werden. Allerdings muss beach-
tet werden, dass die organischen Bestandteile zum Teil in der Fügenaht gelöst werden (Ka-
pitel 5.3.1), was sich, wie in Kapitel 5.3.2.7 noch gezeigt wird, negativ auf das Festigkeits-
verhalten auswirkt. 
Aus den mikrostrukturellen Untersuchungen der Probe mit einem Fügedruck von 40 MPa 
(Referenzprobe, Abbildung 5-21a) und Abbildung 5-23) wird ersichtlich, dass über die ge-
samte Fügenaht hinweg eine wesentliche Verdichtung der gesinterten Körner erfolgt. Dabei 
wird unter Verdichtung das Entfernen der Poren sowie ein Aneinanderpressen der Körner 
verstanden, welches zu einem innigen Kontakt der Körner führt. Diese Verdichtung der Fü-
genaht hat einen deutlich größeren Einfluss auf die Festigkeit als das Entfernen der großen 
Gasblasen bis zu einem Druck von 20 MPa, Abbildung 5-25. 
Mit weiter steigenden Drücken (60 MPa und 80 MPa) nimmt die Porosität mit rund 0,1 % 
einen nahezu konstanten Wert an, Abbildung 5-25. Anhand der Mikrostruktur sind im Ver-
gleich zu einem Druck von 40 MPa kaum Unterschiede zu erkennen. Die Festigkeit steigt 
2 µm 2 µm 
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hingegen weiter deutlich an, Abbildung 5-25. Wäre allein das Austreiben der Organik mit 
einhergehender Verdichtung der Fügenaht ausschlaggebend für die erreichbaren Festigkei-
ten, dürfte in diesem Bereich die Festigkeit kaum noch ansteigen. Demnach kann geschluss-
folgert werden, dass der Fügedruck neben der Verdichtung der Fügenaht auch zu einer deut-
lich verbesserten Anbindung an die Grundwerkstoffe führt. Dabei tritt, ähnlich der erhöhten 
Anzahl an Berührungspunkten zwischen den Nanopartikeln, ein verbesserter Kontakt zwi-
schen Partikeln und Substrat auf, was zu einer verstärkten Diffusion zwischen Grund- und 
Fügewerkstoff führt. So berichtet Heumann in [160] von einer zunehmenden Diffusion zwi-
schen Festkörpern unter Druckaufbringung. 
Demnach sind sowohl die Festigkeit der Sinterschicht (durch Verdichtung), als auch die Fes-
tigkeit am Interface (durch verbesserte Anbindung) von entscheidender Bedeutung für das 
Festigkeitsverhalten. 
Die Betrachtung der Bruchflächen im REM bestätigt diese Annahme. Alle Proben versagen 
sowohl innerhalb der Fügenaht, als auch an der Grenzfläche zum Grundwerkstoff. Jedoch ist 
ein Unterschied im Verhältnis zwischen Grenzflächenbruch und dem Bruch in der Fügenaht 
zu beobachten. Bei einem drucklosen Fügevorgang findet das Versagen zumeist an der 
Grenzfläche statt (Abbildung 5-28a). Mit steigendem Druck verlagert sich der Ort des Versa-
gens zunehmend in die Fügenaht (Abbildung 5-28b), was sich mit Beobachtungen bisheriger 
Forschungsarbeiten deckt [128, 147, 193]. Demnach ist bei einem drucklosen Fügevorgang 
bzw. bei niedrigen Drücken trotz der porenreichen Fügenaht zumeist die Anbindung an das 
Substrat die Schwachstelle. Bei höheren Drücken übertrifft hingegen die Grenzflächenfestig-
keit die Festigkeit der Sinterschicht, was die Vermutung bestätigt, dass der Fügedruck, ne-
ben der Verdichtung der Fügenaht, durch den verbesserten Kontakt zwischen Grundwerk-
stoff und Fügenaht auch einen entscheidenden Einfluss auf die Anbindung an die Grund-
werkstoffe ausübt. 
Beim drucklosen Fügevorgang werden in der Bruchfläche große Poren und nur unvollständig 
gesinterte Partikel beobachtet (Abbildung 5-28a), was sich mit der Mikrostruktur der druck-
losen Fügeverbindung (Abbildung 5-26) deckt. Der Bruch erfolgt zumeist an der Grenzfläche 
ohne eine Verformung der Silberschicht. Im Gegensatz dazu wird bei einem Fügedruck von 
40 MPa (Abbildung 5-28b) eine duktile Verformung durch die Zug-Scher-Belastung innerhalb 
der Fügenaht ersichtlich (Wabenstruktur). 
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass der Fügedruck einen essentiellen Einfluss auf 
die Mikrostruktur und das Festigkeitsverhalten der Fügeverbindungen ausübt. Mit zuneh-
mendem Druck 
 ist eine höhere Sinteraktivität zu verzeichnen. Unter Druckaufbringung entstehen 
vermehrt Kontaktpunkte zwischen den Partikeln, was in einem verbesserten und 
schnelleren Sintern resultiert. Zudem wird die schützende Hülle neben dem thermi-
schen Prozess zusätzlich durch einen mechanischen Prozess entfernt, sodass unter 
Druckaufbringung die limitierte Sauerstoffzufuhr durch die flächige Abdeckung der 
Fügepartner kompensiert werden kann. 
 wird eine zunehmende Verdichtung der Fügenaht beobachtet. Dabei sinkt die Porosi-
tät, da Ausgasungen durch den Druck aus der Fügenaht herausgedrückt bzw. in der 
Fügenaht gelöst werden. Damit kann ab einem Druck von 40 MPa die reduzierte Ab-
fuhr der Organik durch die flächige Fügeverbindung ausgeglichen werden. Zusätzlich 
wird eine Kompaktierung resp. ein inniger Kontakt der Körner erreicht.  
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 kann eine verbesserte Anbindung an den Grundwerkstoff erzielt werden. Die Druck-
beaufschlagung führt auch zwischen Fügenaht und Substrat zu einem innigen Kon-
takt und damit zu einer verbesserten Diffusion, sodass sich der Ort des Versagens 
mit steigendem Druck von der Grenzfläche in die Fügenaht verlagert. 
Die genannten Punkte führen zu einem deutlichen Anstieg der Festigkeit mit zunehmendem 
Fügedruck. Jedoch kann der Druck nicht beliebig erhöht werden. So wurden die Versuche 
nur bis zu einem Fügedruck von 80 MPa durchgeführt. Theoretisch wäre mit der verwende-
ten Anlage das Aufbringen noch höherer Drücke möglich. Es hat sich jedoch gezeigt, dass 
bei einem Druck von 80 MPa erste plastische Verformungen des Cu-Grundwerkstoffes auf-
treten, sodass auf eine weitere Erhöhung des Fügedruckes verzichtet wurde. Grundsätzlich 
ist die Notwendigkeit, zusätzlich Druck während des Fügevorganges aufzubringen, für den 
Einsatz in der Praxis kritisch zu bewerten2. Die Ergebnisse zeigen jedoch, dass für eine aus-






Abbildung 5-28: REM-Aufnahmen der Bruchflächen bei einem Fügedruck von a) 0 MPa und 
b) 40 MPa (Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pas-
tenauftrag: 20 µm) 
 
5.3.2.2  Fügetemperatur 
Der Einfluss der Fügetemperatur auf die Mikrostruktur und das Festigkeitsverhalten wurde 
bei einem konstanten Druck von 40 MPa, einer Haltezeit von 10 min, einer Aufheizge-
schwindigkeit von 150 K/min und einem Pastenauftrag von 20 µm untersucht. Die Cu-Proben 
lagen in geschliffenem Zustand vor. 
Aus Abbildung 5-29 wird ersichtlich, dass auch die Fügetemperatur das Festigkeitsverhalten 
beeinflusst. Im Vergleich zum Fügedruck ist der Einfluss der Temperatur allerdings geringer. 
Die Festigkeit steigt bis zu einer Temperatur von 400 °C an und sinkt bei höherer Tempera-
tur wieder. Der Anstieg, welcher mit bisherigen Forschungsarbeiten übereinstimmt (Kapi-
tel 2.3.3), kann mit der Arrhenius-Gleichung (Formel 2-8) begründet werden, nach der die 
Diffusionsgeschwindigkeit und damit der Sinterfortschritt sowohl zwischen den Nanoparti-
                                                          
2 Bspw. sind hierfür Fügeanlagen notwendig, die eine simultane Erwärmung und Druckapplikation 
gestatten. Weiterhin muss ggf. die Probengeometrie angepasst werden, um eine Druckaufbringung 
während des Fügeprozesses zu gewährleisten. Ferner können nicht alle Materialien zerstörungsfrei 
unter Druck gefügt werden, sodass zwingend der maximal ertragbare Druck für die jeweils verwende-
ten Grundwerkstoffe zu berücksichtigen ist. 
1 µm 1 µm 
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keln, als auch zwischen den Partikeln und dem Substrat und in Folge die Festigkeit der Ver-
bindungen mit steigender Temperatur zunimmt. Zudem dominiert im niedrigen Temperatur-
bereich vor allem die Oberflächendiffusion, die nur zu einer geringen Verdichtung der Füge-
naht und damit niedrigeren Festigkeiten führt, während bei höheren Temperaturen eine deut-
liche Verdichtung durch Korngrenzendiffusion erreicht werden kann (Kapitel 2.3.2.4). 
Die Porosität der Fügenähte sinkt zunächst leicht und wird ab einer Temperatur von 300 °C 
konstant, Abbildung 5-29. Die Dicke der Fügenaht liegt durch den konstanten Druck bei allen 
untersuchten Temperaturen in einem ähnlichen Bereich von ca. 0,7 µm. 
 
 
Abbildung 5-29: Zugscherfestigkeit und Porosität der Fügeverbindungen in Abhängigkeit der 
Fügetemperatur (Fügedruck: 40 MPa, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, 
Pastenauftrag: 20 µm) 
 
Bei einer Temperatur von 250 °C ist die Festigkeit mit ca. 41 MPa am geringsten. Bei dieser 
Temperatur sind im Querschliff (Abbildung 5-30a) nahezu über die komplette Fügenaht hin-
weg überstrahlte und diffuse Bereiche zu beobachten. Bei höherer Vergrößerung wird er-
sichtlich, dass in diesen Bereichen noch viele kleine Partikel vorhanden sind, die meist lose, 
ohne innige Verbindung in der Fügenaht vorliegen, Abbildung 5-30b). Entsprechend der Un-
tersuchungen zum thermischen- und zum Sinterverhalten (Kapitel 5.1.2 und 5.2) findet bei 
dieser Temperatur noch keine Zersetzung der Hülle durch einen thermischen Prozess statt. 
Dass dennoch eine Festigkeit von 41 MPa erreicht wird, ist auf die Verwendung des Füge-
druckes zurückzuführen. Es kann angenommen werden, dass durch die mechanische Belas-
tung die schützende Hülle der Partikel partiell aufgebrochen wird und erste Sintervorgänge 
bereits bei 250 °C ablaufen. Damit wird ein geringfügiges Sintern der Partikel insbesondere 
durch einen mechanischen, weniger durch einen thermischen Prozess ermöglicht. 
Die erhöhte Porosität bei 250 °C (Abbildung 5-29) ist auf den ungenügenden Sinterfortschritt 
zurückzuführen. Einschränkend muss hier jedoch erwähnt werden, dass mittels digitaler 
Bildanalyse ein Großteil der sehr kleinen Zwischenräume zwischen den Partikeln nicht er-
fasst werden kann und damit die tatsächlich vorliegende Porosität deutlich höher ausfällt. 
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Bei einer Temperatur von 300 °C steigt die Festigkeit deutlich, auf 58 MPa an. Aus den Ge-
fügeaufnahmen der Referenzprobe in Abbildung 5-21a) und Abbildung 5-23 wird ersichtlich, 
dass durch die verwendete Haltezeit von 10 min bereits bei einer Temperatur von 300 °C die 
Umhüllungen zum größten Teil zerstört werden und ein dichtes und homogenes Gefüge vor-
liegt. Nur gelegentlich sind diffuse Bereiche zu beobachten, bei denen noch kleine Partikel in 






Abbildung 5-30: Mikrostruktur der Fügeverbindung bei einer Fügetemperatur von 250 °C 
(Fügedruck: 40 MPa, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 
20 µm) 
 
Während sich bei einer Temperatur von 350 °C die Zugscherfestigkeit kaum von dem bei 
300 °C ermittelten Wert unterscheidet, steigt sie bei einer Temperatur von 400 °C noch 
leicht, auf rund 64 MPa an und erreicht bei dieser Temperatur den höchsten Wert, Abbil-
dung 5-29. Dieser Anstieg korreliert mit den Untersuchungen zum thermischen Verhalten. 
Bei einer Temperatur von ca. 400 °C können die Zersetzung der Partikelumhüllungen und 
damit der Sintervorgang vollständig ablaufen (Kapitel 5.1.2). Dementsprechend ist die ge-
samte Fügenaht homogen ausgebildet (Abbildung 5-31a), diffuse Bereiche werden nicht 
mehr beobachtet. Durch die Erhöhung der Temperatur wird also ein verbessertes Sintern 
innerhalb der Fügenaht, mit großer Wahrscheinlichkeit aber auch eine verstärkte Diffusion 
zwischen Grundwerkstoff und Fügenaht erreicht. Die Korngröße liegt bei einer Temperatur 
von 400 °C wie bei der Referenzprobe in einem Größenbereich von etwa 50 nm bis 200 nm, 
Abbildung 5-31b). Entgegen der konventionellen Sintertheorie (Kapitel 2.3.2) und den Unter-
suchungen zum drucklosen Sinterverhalten (Kapitel 5.2.1) steigt die Korngröße also mit zu-
nehmender Temperatur nicht weiter an, was auf den verwendeten Fügedruck zurückgeführt 
werden kann, der das Kornwachstum vermutlich einschränkt. 
Dass die Festigkeit mit weiter steigender Temperatur wieder sinkt (Abbildung 5-29), ist mit 
großer Wahrscheinlichkeit auf eine Verzunderung der Kupfer-Oberfläche bei dieser hohen 
Temperatur zurückzuführen (Fügeversuche an Luft), welche auch makroskopisch beobachtet 
werden kann. Dieser Effekt wurde jedoch nicht weiter untersucht, da das Ziel eine möglichst 
niedrige Fügetemperatur ist. 
2 µm 200 nm 
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Abbildung 5-31: Mikrostruktur der Fügeverbindung bei einer Fügetemperatur von 400 °C 
(Fügedruck: 40 MPa, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 
20 µm) 
 
Der Bruch erfolgt aufgrund des verwendeten Druckes von 40 MPa zumeist innerhalb der 
Fügenaht, zum Teil aber auch an der Grenzfläche zum Grundwerkstoff. Insbesondere bei 
einer Temperatur von 250 °C ist der Anteil des Grenzflächenbruches noch größer als bei 
höheren Temperaturen. Aufgrund der niedrigen Temperatur und des nur eingeschränkten 
Sinterprozesses kann demnach noch keine ausreichend gute Anbindung an das Substrat 
erreicht werden, was die Vermutung bestätigt, dass die Temperatur auch die Diffusion zwi-
schen Fügenaht und Grundwerkstoff beeinflusst. Entsprechend der Mikrostrukturuntersu-
chungen, bei denen bei einer Temperatur von 250 °C noch viele kleine Partikel im Quer-
schliff der Fügenaht beobachtet wurden (Abbildung 5-30), zeigen auch die Bruchflächen bei 
dieser Temperatur noch kleine Partikel, Abbildung 5-32a). Offensichtlich liegen die Partikel 
noch nahezu in ihrer Ausgangsgröße vor. Zum Teil sind aber auch größere, gesinterte Parti-
kel und dichte Bereiche (siehe Markierungen in Abbildung 5-32a) zu beobachten, die bestä-
tigen, dass trotz der niedrigen Temperatur durch die Druckaufbringung lokal die Umhüllung 
zerstört werden kann und zumindest ein partieller Sinterprozess stattfindet. 
Bei höheren Temperaturen wird in den Bruchflächen eine Wabenstruktur beobachtet (Abbil-
dung 5-32b), was auf ein duktiles Versagen innerhalb der Fügenaht schließen lässt. Wie bei 
den Mikrostrukturuntersuchungen bereits ausgeführt, erfolgt die Entfernung der Hülle mit 
steigender Temperatur neben dem mechanischen Prozess zusätzlich auch durch eine ther-
mische Aktivierung. Damit finden vermehrt Sinterprozesse der Nanopartikel statt, die zu ei-
ner Homogenisierung der Fügenaht führen. 
In Abbildung 5-33 sind die erreichbaren Festigkeiten als Wechselbeziehung von Fügetempe-
ratur und Fügedruck dargestellt. Mit diesem Vergleich sollte ermittelt werden, inwieweit 
bspw. ein niedriger Druck durch eine höhere Temperatur bzw. eine niedrige Temperatur 
durch einen höheren Druck ausgeglichen werden kann. Wie bereits erwähnt wurde, hat der 
Fügedruck einen deutlich größeren Einfluss auf das Festigkeitsverhalten als die Temperatur. 
Wird eine niedrige Temperatur verlangt, kann dies mit einem höheren Druck mehr als genug 
ausgeglichen werden. Ist hingegen ein druckloser Fügevorgang erforderlich, kann eine höhe-
re Temperatur – zumindest im betrachteten Temperaturbereich – keinen ausreichenden 
Ausgleich schaffen, Abbildung 5-33. 
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Abbildung 5-32: REM-Aufnahmen der Bruchflächen bei einer Fügetemperatur von a) 250 °C 
und b) 300 °C (Fügedruck: 40 MPa, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, 
Pastenauftrag: 20 µm) 
 
 
Abbildung 5-33: Zugscherfestigkeit in Abhängigkeit von Fügedruck und Temperatur (Halte-
zeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) 
 
5.3.2.3  Haltezeit 
Der Einfluss der Haltezeit wurde bei einem konstanten Fügedruck von 40 MPa, einer Tempe-
ratur von 300 °C, einer Aufheizgeschwindigkeit von 150 K/min und einem Pastenauftrag von 
20 µm untersucht. Die Cu-Proben lagen in geschliffenem Zustand vor. 
Aus Abbildung 5-34 wird ersichtlich, dass auch die Haltezeit einen deutlichen Einfluss auf die 
erreichbaren Festigkeiten ausübt. Mit zunehmender Haltezeit ist ein Anstieg der Festigkeiten 
zu beobachten, was sich mit den Ergebnissen bisheriger Forschungsarbeiten deckt [183, 
188, 193]. Die Porosität der Fügenähte sinkt dabei bis zu einer Haltezeit von 10 min leicht 
und wird schließlich konstant. Durch den Fügedruck von 40 MPa liegt die Fügenahtdicke bei 
allen untersuchten Haltezeiten in einem Bereich von ca. 0,7 µm. 
Bei einer Haltezeit von 2 min liegen mit 40 MPa die niedrigsten Festigkeitswerte vor. Dies 
lässt sich auf eine ungenügende Entfernung der Umhüllung der Nanopartikel bei dieser kur-
zen Haltezeit und damit einem unzureichenden Sintervorgang zurückführen. Entsprechend 
500 nm 1 µm 
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der Untersuchungen zum Sinterverhalten (Kapitel 5.2.2) reicht die Haltezeit von 2 min noch 
nicht aus, um die Hülle bei einer Temperatur von 300 °C zu zersetzen. Demnach sind in der 
Fügenaht zumeist noch kleinste Partikel zu beobachten, was sich in der Gefügeaufnahme in 
den bereits bekannten diffusen Bereichen äußert, Abbildung 5-35a). Die bei einer Haltezeit 
von 2 min noch leicht erhöhte Porosität (Abbildung 5-34) ist auf die teilweise Erfassung der 
Zwischenräume zwischen den Partikeln zurückzuführen. Da mittels digitaler Bildanalyse die 
sehr kleinen Zwischenräume jedoch nur unvollständig erfasst werden können, muss von ei-
ner deutlich höheren Porosität ausgegangen werden. Bei höherer Vergrößerung der Füge-
naht mit einer Haltezeit von 2 min (Abbildung 5-35b) wird deutlich, dass die Partikel im Inne-
ren der Fügenaht scheinbar noch in der Ausgangsgröße vorliegen. Interessant ist, dass an 
den Rändern der Fügenaht, am Übergang zum Cu-Grundwerkstoff, bereits größere gesinter-
te Partikel zu beobachten sind (Pfeilmarkierungen in Abbildung 5-35 b), die auch in der 
Übersichtsaufnahme (Abbildung 5-35a) anhand einer homogen erscheinenden Ausbildung 
des Silbers entlang der Grenzfläche zum Grundwerkstoff deutlich zu erkennen sind. Wie be-
reits bei der Mikrostrukturuntersuchung der Referenzprobe erwähnt, lässt diese Beobach-
tung den Schluss zu, dass die natürliche Sauerstoffbelegung des Grundwerkstoffes zu einem 
Sintern der Partikel an der Grenzfläche zum Substrat beiträgt. Der Aufbau einer Bauteilober-
fläche ist durch verschiedene Zonen gekennzeichnet. Der in Kapitel 5.3.1 bereits angespro-
chenen Verformungsschicht schließt sich eine Reaktionsschicht (Oberflächenoxide), eine 
Adsorptionsschicht (Sauerstoff und Kohlenstoff) sowie eine Kontaminationsschicht (Fette, 
Öle, Staub etc.) an [247]. Es kann davon ausgegangen werden, dass durch den Oberflä-
chenvorbehandlungsprozess vor dem Fügevorgang (Schleifen und Entfetten) die Kontamina-
tionsschicht ausreichend entfernt wird und somit die Oxidschicht und die Adsorptionsschicht 
die tatsächlich vorliegenden Oberflächen darstellen. Diese Schichten bilden sich innerhalb 
kürzester Zeit bei Kontakt mit der Atmosphäre [251-252] und sind damit auch nach der Ober-
flächenvorbehandlung zu erwarten3. Die zunächst mit der Fügenaht in Kontakt stehende Ad-
sorptionsschicht besteht u.a. aus Sauerstoffionen und -molekülen, die nicht chemisch ge-
bunden sind [246-247]. Damit steht freier Sauerstoff an der Grenzfläche zur Verfügung, der 
nach Kapitel 5.1.2 für die Zersetzung der Umhüllung erforderlich ist. Nach dem  „Verbrauch“  
des Sauerstoffes steht schließlich die Kupferoxidschicht (Cu2O [251-252]) in Kontakt mit der 
Fügenaht. In [146, 153] wurde bereits angenommen, dass die bei der Degradation der Um-
hüllung freiwerdende Organik wie bspw. Kohlenstoff an der Reduktion der benetzungshem-
menden Oxidschicht von Kupfer beteiligt ist. Als Anhaltspunkt dient hierfür das Richardson-
Ellingham-Diagramm, welches in Abbildung 5-36 beispielhaft die freie Reaktionsenthalpie 
ΔG0 der Oxidbildung ausgewählter Metalloxide über der Temperatur darstellt. Aus diesem 
Diagramm lässt sich unter anderem auf die Eignung eines Elementes als Reduktionsmittel 
für Oxide schließen: Ein Element ist als Reduktionsmittel geeignet, wenn dessen Affinität zu 
Sauerstoff höher ist als die des Zielmetalls, seine „Oxidationslinie“  also  unter der des Zielme-
talls liegt [253]. Werden die ebenfalls im Diagramm (Abbildung 5-36) dargestellten Zustands-
geraden von Kohlenstoff und Wasserstoff4 betrachtet, zeigt sich, dass diese bei der verwen-
deten Fügetemperatur von 300 °C unterhalb von Kupferoxid liegen. Demnach ist die in [146, 
                                                          
3 So wurde in [251] mittels XPS festgestellt, dass die sich bildende Kupferoxidschicht Cu2O nach 60 s 
24 Å dick ist und die Dicke ab dieser Zeit konstant wird. Demnach hat sich die Oxidschicht innerhalb 
einer Minute vollständig ausgebildet. Da der Abstand zwischen der Substratvorbehandlung und der 
Pastenapplikation im einstelligen Minuten-Bereich liegt, ist eine Oxidschichtbildung auf den Cu-Proben 
zu erwarten. 
4 Beide Elemente werden bei der schrittweisen Zersetzung der organischen Hülle (Fettsäure) frei. 
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153] aufgestellte These, dass die bei der Zersetzung der Umhüllung freiwerdende Organik 
zur Reduktion der Oxidschicht beiträgt, plausibel. Dabei ist jedoch anzunehmen, dass nicht 
nur die bei der Entfernung der Hülle freiwerdende Organik, sondern auch die bei niedrigeren 
Temperaturen beginnende Verdampfung der Lösungsmittel an der Reduktion beteiligt ist. 
Zudem wird in der vorliegenden Arbeit postuliert, dass die Reaktion nicht nur in Form einer 
Reduktion, sondern vielmehr in Form einer Redoxreaktion abläuft: Der Sauerstoff in der Kup-
feroxidschicht trägt offensichtlich diametral zur Degradation der Umhüllung bei. Es kann also 
von einer gegenseitigen Partizipation bei der Entfernung der Oxidschicht des Substrates so-
wie der Degradation der organischen Hülle der Nanopartikel ausgegangen werden. Das für 
die Hüllenzersetzung erforderliche Oxidationsmittel (Sauerstoff) wird durch die Hülle selbst, 
die als Reduktionsmittel wirkt, reduziert. Das Oxidationsmittel wird also reduziert, gleichzeitig 
wird das Reduktionsmittel oxidiert, was einer Redoxreaktion entspricht. 
Durch diese Reaktion zwischen Cu2O und der Umhüllung sowie dem zuvor vorhandenen 
freien Sauerstoff der Adsorptionsschicht kann der Sinterprozess in einem gewissen Umfang 
auch schon bei einer Haltezeit von 2 min an der Grenzfläche ablaufen. Demnach wird trotz 
der kurzen Haltezeit eine gewisse Festigkeit erreicht. Zusätzlich wird sich hier, ähnlich den 
Ergebnissen bei der Variation der Fügetemperatur, der verwendete Druck von 40 MPa, der 
zu einer partiellen Zerstörung der Umhüllung beiträgt, positiv auf das Sintern und damit die 
erreichbaren Festigkeiten auswirken. 
In diesem Zusammenhang ist anzunehmen, dass die in Kapitel 5.3.2.2 bei einer Temperatur 
von 250 °C z.T. beobachteten, gesinterten Körner (Abbildung 5-32a) nicht nur auf den Füge-




Abbildung 5-34: Zugscherfestigkeit und Porosität der Fügeverbindungen in Abhängigkeit der 
Haltezeit (Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 300 °C, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pas-
tenauftrag: 20 µm) 
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Abbildung 5-35: Mikrostruktur der Fügeverbindung bei einer Haltezeit von 2 min (Fügedruck: 
40 MPa, Temperatur: 300 °C, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) 
 
Mit längeren Haltezeiten kann ein verbessertes Sintern der Partikel untereinander, mit großer 
Wahrscheinlichkeit aber auch eine verbesserte Diffusion zwischen Fügenaht und Grund-
werkstoff erreicht werden, was in höheren Festigkeitswerten resultiert, Abbildung 5-34. So 
wird bei einer Haltezeit von 10 min die Umhüllung der Partikel nahezu vollständig entfernt 
und der größte Teil der Partikel kann zu größeren Körnern sintern, die durch den Druck ver-
dichtet werden. Die Gefügeaufnahmen der Referenzprobe in Abbildung 5-21 und Abbil-
dung 5-23 zeigen die zumeist homogene Fügenaht. Bei einer Haltezeit von 30 min wird 
schließlich über die gesamte Fügenaht hinweg ein homogenes Gefüge beobachtet, diffuse 
Bereiche, in denen noch Nanopartikel vorliegen, sind nicht mehr detektierbar. Durch die län-
gere Haltezeit können demnach von nahezu allen Partikeln die Umhüllungen entfernt werden 
und der Sinterprozess (sowohl innerhalb der Fügenaht, als auch zwischen Fügenaht und 
Substrat) vollständig ablaufen. Die Festigkeit der Verbindungen steigt dadurch weiterhin 
deutlich, auf 77 MPa an, Abbildung 5-34. Die Korngröße liegt bei einer Haltezeit von 30 min 
mit 50 nm bis 200 nm im Bereich der Korngröße der Referenzprobe. Mit längerer Haltezeit 
wird also (ähnlich den Untersuchungen zur Fügetemperatur), entgegen der konventionellen 
Sintertheorie und den Untersuchungen zum drucklosen Sinterverhalten, kein Kornwachstum 
beobachtet, was auf die Verwendung des Fügedruckes zurückzuführen ist, der ein ausge-
prägtes Kornwachstum unterbindet. 
Das Versagen tritt bei allen untersuchten Haltezeiten sowohl innerhalb der Fügenaht, als 
auch an der Grenzfläche zum Substrat auf. Dabei verlagert sich der Ort des Versagens mit 
längerer Haltezeit zunehmend von der Grenzfläche in das Innere der Fügenaht, was die 
Vermutung bestätigt, dass mit längerer Haltezeit neben einem verbesserten Sintern der Par-
tikel untereinander auch eine verstärkte Diffusion zwischen Fügenaht und Grundwerkstoff 
erreicht werden kann. Bei einer Haltezeit von 2 min erfolgt der Bruch zumeist an der Grenz-
fläche, da durch die kurze Haltezeit noch keine ausreichend gute Anbindung an die Grund-
werkstoffe erreicht wird. Entsprechend der Mikrostrukturuntersuchungen liegen neben größe-
ren, gesinterten Partikeln auch noch sehr kleine Partikel in der Bruchfläche vor, Abbil-
dung 5-37a). Bei einer Haltezeit von 30 min erfolgt das Versagen zumeist innerhalb der Fü-
genaht. Anhand der Bruchfläche (Abbildung 5-37b) wird ersichtlich, dass die Zug-Scher-
Belastung zu einer duktilen Verformung in der Fügenaht führt. 
2 µm 200 nm 
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Abbildung 5-36: Richardson-Ellingham-Diagramm ausgewählter Metall- und Kohlenstoffoxi-






Abbildung 5-37: REM-Aufnahmen der Bruchflächen bei einer Haltezeit von a) 2 min und b) 
30 min (Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 300 °C, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pas-
tenauftrag: 20 µm) 
 
In weiteren Versuchen sollte untersucht werden, inwieweit es möglich ist, mit einer Verlänge-
rung der Haltezeit eine niedrigere Temperatur auszugleichen. Dafür wurden die Festigkeiten 
bei einer Temperatur von 250 °C mit einer Haltezeit von 10 min und 60 min mit den Refe-
renzproben (300 °C, 10 min) verglichen. Aus Abbildung 5-38 wird ersichtlich, dass die Fes-
tigkeit bei 250 °C durch die längere Haltedauer zwar deutlich gesteigert werden kann, aller-
dings noch nicht die Festigkeiten der Proben bei einer Temperatur von 300 °C erreicht wer-
den. Dass eine längere Haltezeit eine Absenkung der Temperatur ausgleichen kann, sollte 
zwar nicht grundsätzlich ausgeschlossen werden, jedoch ist im Falle des betrachteten Para-
meterbereiches eine überproportionale Verlängerung der Haltedauer notwendig. 
2 µm 1 µm 
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Abbildung 5-38: Zugscherfestigkeit der Fügeverbindungen bei einer Temperatur von 250 °C 
in Abhängigkeit der Haltezeit (Druck: 40 MPa) im Vergleich zur Referenzprobe (300 °C, 
10 min, 40 MPa) 
 
5.3.2.4  Aufheizgeschwindigkeit 
In weiteren Versuchen wurde der Einfluss der Aufheizgeschwindigkeit auf das Festigkeits-
verhalten untersucht, da bei bereits in Kapitel 2.3.2.4 vorgestellten Forschungsarbeiten für 
verschiedene Sintertechniken eine Abhängigkeit des Sinterfortschrittes von der Aufheizge-
schwindigkeit festgestellt wurde [113, 126, 130]. Bei einem konstanten Fügedruck von 
40 MPa, einer Temperatur von 300 °C, einer Haltezeit von 10 min sowie einem Pastenauf-
trag von 20 µm wurden mit 25 K/min, 150 K/min und 500 K/min drei verschiedene Aufheiz-
geschwindigkeiten getestet. 
Dem Diagramm in Abbildung 5-39 ist zu entnehmen, dass die Aufheizgeschwindigkeit nur 
einen geringen Einfluss auf die erreichbaren Festigkeiten ausübt. Lediglich bei einer Aufheiz-
rate von 500 K/min sind leicht verminderte Festigkeitswerte zu beobachten. Dies könnte evtl. 
damit begründet werden, dass durch die schnelle Aufheizgeschwindigkeit der Temperaturbe-
reich, in dem das Ausgasen der Organik sowie die Degradation der Umhüllungen erfolgt, zu 
schnell durchfahren wird und somit ein höherer Anteil an Organik in der Fügenaht verbleibt, 
bzw. nicht alle Partikel sintern können. Andererseits liegt die Abweichung bei 500 K/min im 
Bereich der Standardabweichungen der anderen untersuchten Aufheizraten, sodass davon 
ausgegangen werden kann, dass die Aufheizgeschwindigkeit keinen Einfluss auf das Festig-
keitsverhalten ausübt. Auch in der Gefügeausbildung sind zwischen den verschiedenen Auf-
heizgeschwindigkeiten keine Unterschiede zu erkennen. Die Porosität liegt bei allen Proben 
bei ca. 0,2 % und die Fügenahtdicke beträgt ca. 0,7 µm. 
Es kann jedoch nicht grundsätzlich ausgeschlossen werden, dass die Aufheizrate einen Ein-
fluss auf die erreichbaren Festigkeiten ausübt. Insbesondere sehr langsame Aufheizge-
schwindigkeiten (bspw. 5 K/min), wie sie beim konventionellen Ofenlöten verwendet werden, 
könnten möglicherweise dazu führen, dass schon während des Aufheizvorganges die orga-
nischen Hüllen partiell entfernt werden und bereits bei niedrigen Temperaturen ein begin-
nender Sintervorgang stattfindet. Wird gleichzeitig nur ein niedriger Fügedruck verwendet, ist 
es denkbar, dass das Sintergefüge aufgrund der vorherrschenden Oberflächendiffusion bei 
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den niedrigen Temperaturen (Kapitel 2.3.2.4) nicht ausreichend verdichtet werden kann. Zu-
dem wäre durch den bei niedrigen Temperaturen einsetzenden Sinterprozess die Sinterkine-
tik bei höheren Temperaturen reduziert. Die getroffenen Annahmen stellen jedoch nur Ver-
mutungen dar. Die Untersuchung noch langsamerer Aufheizgeschwindigkeiten konnte nicht 
realisiert werden, da mit der eingesetzten Induktionserwärmung die untersuchte Aufheizrate 
von 25 K/min die minimal mögliche Aufheizgeschwindigkeit darstellt. 
 
 
Abbildung 5-39: Zugscherfestigkeit und Porosität der Fügeverbindungen in Abhängigkeit der 
Aufheizgeschwindigkeit (Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, Pasten-
auftrag: 20 µm) 
 
5.3.2.5  Dicke des Pastenauftrages 
Der Einfluss der Auftragsdicke der Nanopaste auf das Festigkeitsverhalten und die Mikro-
struktur wurde bei einer konstanten Temperatur von 300 °C, einer Haltezeit von 10 min, einer 
Aufheizgeschwindigkeit von 150 K/min sowie zwei verschiedenen Fügedrücken von 5 MPa 
und 40 MPa untersucht. Die Cu-Proben lagen in geschliffenem Zustand vor. 
Aus dem Diagramm in Abbildung 5-40 wird ersichtlich, dass die Dicke des Pastenauftrages 
einen deutlichen Einfluss auf das Festigkeitsverhalten ausübt. Für die untersuchten Auf-
tragsdicken wurde ein optimaler Pastenauftrag von 20 µm ermittelt, mit dem die höchsten 
Festigkeiten erzielt werden können. Mit dünneren oder dickeren Aufträgen werden, unab-
hängig vom verwendeten Druck, niedrigere Festigkeitswerte ermittelt. 
Anhand der REM-Aufnahmen der Fügenähte für einen Fügedruck von 5 MPa (Abbildung 5-
41) wird ersichtlich, dass bei einem Pastenauftrag von 10 µm und 20 µm grundsätzlich eine 
ähnliche Mikrostruktur zu beobachten ist. Aufgrund des niedrigen Fügedruckes liegen in der 
Fügenaht gesinterte, aber nicht verdichtete Körner sowie größere Gasblasen vor. Allerdings 
sind bei einem Auftrag von 10 µm (Abbildung 5-41a) zudem sehr große, langgestreckte Po-
ren zu beobachten (siehe Pfeilmarkierung), die bei einem Auftrag von 20 µm nicht auftreten. 
Dies begründet auch die höhere Porosität bei einem Pastenauftrag von 10 µm, 
Abbildung 5-40, linke Seite. Es ist anzunehmen, dass mit dem dünnen Auftrag von 10 µm bei 
einem arithmetischen Mittenrauwert von Ra = 0,49 µm und einer Rautiefe von Rz = 3,76 µm 
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(siehe Kapitel 5.3.2.6) der geschliffenen Substrate die Oberflächenrauheiten der Grundwerk-
stoffe zum Teil nicht mehr ausgeglichen werden können. Zudem ist davon auszugehen, dass 
mit dem Auftrag von 10 µm teilweise der Anteil an Fügematerial (metallische Komponente 
der Nanopaste) zu gering ist, um die gesamte Fügenaht auszufüllen, was in den großen, 




Abbildung 5-40: Zugscherfestigkeit und Porosität der Fügeverbindungen in Abhängigkeit der 
Dicke des Pastenauftrages und des Fügedruckes (Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, 
Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min) 
 
Bei einem dickeren Pastenauftrag von 100 µm (Abbildung 5-42a) sind im Vergleich zu einem 
Auftrag von 20 µm (Abbildung 5-41b) bezüglich der Ausbildung der Gasblasen keine Unter-
schiede zu erkennen. Dennoch ist die Porosität bei diesem dickeren Auftrag leicht verringert, 
Abbildung 5-40, linke Seite. Dieser Unterschied ist auf die deutlich veränderte mikrostruktu-
relle Ausbildung der Fügenaht zurückzuführen. Während bei einem Auftrag von 20 µm ein 
Sintergefüge mit einer Korngröße zwischen 300 nm und 600 nm vorliegt, sind bei einem Pas-
tenauftrag von 100 µm zumeist sehr kleine Partikel zu beobachten, die noch nahezu ihre 
Ausgangsgröße aufweisen, Abbildung 5-42b). Zwischen den größeren Körnern bei einem 
20 µm-Auftrag liegen noch Poren vor (Abbildung 5-41b), sodass die Porosität etwas höher 
liegt. Bei 100 µm können hingegen die kleinen Zwischenräume zwischen den Partikeln mit-
tels digitaler Bildanalyse zumeist nicht erfasst werden, sodass hier eine verringerte Porosität 
ermittelt wird. 
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Abbildung 5-41: Mikrostruktur der Fügeverbindungen bei einem Pastenauftrag von a) 10 µm 
und b) 20 µm und einem Fügedruck von 5 MPa (Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, Auf-






Abbildung 5-42: Mikrostruktur der Fügeverbindung bei einem Pastenauftrag von 100 µm und 
einem Fügedruck von 5 MPa (Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindig-
keit: 150 K/min) 
 
Die abweichende Ausbildung der Mikrostruktur lässt den Schluss zu, dass ein zu dicker Pas-
tenauftrag den Sintervorgang einschränkt. Bestätigt wird dies durch Angaben des Pasten-
herstellers [231], nach denen die Dicke des Auftrages der Nanopaste zum Sintern elektrisch 
leitfähiger Strukturen maximal 25 µm bis 30 µm betragen sollte, um ein vollständiges Sintern 
über die gesamte Dicke der aufgetragenen Schicht zu gewährleisten. Dies stellt einen gro-
ßen Vorteil dar, da dünnere Auftragsdicken geringere Kosten bedeuten. 
Im Querschliff der Fügeverbindung können an der Grenzfläche zum Grundwerkstoff zum Teil 
wieder größere, gesinterte Körner beobachtet werden (Markierungen in Abbildung 5-42b), 
was auf die bereits angesprochene Unterstützung der Zersetzung der Umhüllung durch die 
Sauerstoffadsorptionsschicht des Cu-Grundwerkstoffes sowie der beschriebenen Redox-
reaktion zwischen Oxidschicht und Umhüllung zurückzuführen ist. Es kann angenommen 
werden, dass bei einem zu dicken Pastenauftrag der für den Sinterbeginn erforderliche Sau-
erstoff nicht in der gesamten Fügenaht in ausreichender Menge zur Verfügung steht. Da 
durch die flächige Abdeckung der Fügepartner die äußere Sauerstoffzufuhr generell be-
schränkt ist, kann von einem entscheidenden Einfluss der Redoxreaktion und der Sauer-
2 µm 2 µm 
2 µm 200 nm 
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stoffadsorptionsschicht ausgegangen werden. Während mit dünneren Aufträgen, bei glei-
chem Fügedruck, ein Sintergefüge erzielt wird, reicht bei einem zu dicken Auftrag der von 
der Substratoberfläche stammende Sauerstoff offensichtlich nicht aus, um über die gesamte 
Fügenahtbreite hinweg ein ausreichendes Sintern zu gewährleisten. Dies führt bei einem zu 
dicken Auftrag der Paste zu niedrigen Festigkeitswerten, Abbildung 5-40, linke Seite. Ein 
weiterer Grund für den unvollständigen Sintervorgang bei einem Auftrag von 100 µm könnte 
zudem der relativ niedrige Fügedruck von 5 MPa sein, der evtl. nicht ausreicht, um die Parti-
kel über die gesamte Fügenahtbreite hinweg ausreichend in Kontakt zu bringen bzw. zur 
Entfernung der Hülle beizutragen und damit den Sintervorgang zu beschleunigen. 
Um zu überprüfen, ob auch der Fügedruck in Zusammenhang mit der Variation des Pasten-
auftrages für das Festigkeitsverhalten relevant ist, wurde zudem der Einfluss des Pastenauf-
trages bei einem Druck von 40 MPa untersucht, Abbildung 5-40, rechte Seite. Es zeigt sich 
jedoch, dass auch bei hohem Fügedruck ein dickerer Pastenauftrag zu niedrigeren Festigkei-
ten führt. Die Unterschiede in der mikrostrukturellen Ausbildung der Fügenaht hängen also 
nicht von einer potenziell ungenügenden Verdichtung und Degradation der Umhüllung durch 
den Fügedruck ab. Dies bestätigt, dass bei einem dickeren Pastenauftrag insbesondere die 
mangelnde Zufuhr von Sauerstoff für die niedrigeren Festigkeiten verantwortlich ist und die 
Redoxreaktion sowie die Sauerstoffadsorptionsschicht des Kupfer-Grundwerkstoffes einen 
entscheidenden Einfluss auf den Sinterfortschritt ausüben. 
Mit der Variation des Pastenauftrages konnte ein weiterer, für das Festigkeitsverhalten ent-
scheidender Parameter identifiziert werden, der in bisherigen Forschungsarbeiten nicht be-
rücksichtigt wurde. Es kann angenommen werden, dass dies unter anderem zu den in Abbil-
dung 2-17 dargestellten, stark schwankenden Festigkeitswerten (trotz einheitlicher Parame-
ter Fügedruck, Temperatur und Haltezeit) aus verschiedenen Veröffentlichungen führt. 
 
5.3.2.6  Oberflächenvorbehandlung und -modifikation 
Die Oberflächenbeschaffenheit der Grundwerkstoffe ist bei Fügevorgängen von entschei-
dender Bedeutung für die spätere Qualität der Fügeverbindungen. Daher wurden in weiteren 
Versuchen entsprechend Tabelle 4-8 verschiedene Oberflächenvorbehandlungen unter-
sucht. Die für die jeweiligen Vorbehandlungen ermittelten Rauheitskennwerte Mittenrauwert 
Ra und Rautiefe Rz sind in Abbildung 5-43 dargestellt. 
Die für den Fügevorgang verwendeten Parameter entsprechen denen der Referenzproben 
(Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 
150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm). In Abbildung 5-44 sind die erreichbaren Festigkeiten in 
Abhängigkeit der jeweiligen Oberflächenvorbehandlungen dargestellt. Bei Beachtung der 
Standardabweichungen liegen die Festigkeiten zwar in einem ähnlichen Bereich, jedoch sind 
gewisse Tendenzen zu beobachten. 
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Abbildung 5-43: Rauheitskenngrößen der untersuchten Oberflächenvorbehandlungen 
 
 
Abbildung 5-44: Zugscherfestigkeit und Porosität der Fügeverbindungen in Abhängigkeit der 
Oberflächenvorbehandlung (Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, 
Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) 
 
Bei einer polierten Oberfläche wird die Festigkeit zu 59 MPa bestimmt, sodass davon ausge-
gangen werden kann, dass diese Vorbehandlung im Vergleich zum Schleifen (Festigkeit: 
58 MPa) keinen Einfluss auf das Festigkeitsverhalten ausübt. Das Strahlen der Fügefläche 
führt hingegen zu einem leichten Anstieg der Festigkeit (64 MPa). Es kann angenommen 
werden, dass durch die deutlich vergrößerte Oberfläche der gestrahlten Proben (Abbil-
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dung 5-43) und durch das Einbringen von Gitterfehlern5 eine verbesserte Anbindung an die 
Grundwerkstoffe erreicht wird. Bei dem verwendeten Druck von 40 MPa tritt das Versagen 
zwar zumeist innerhalb der Fügenaht auf, zum Teil aber auch an der Grenzfläche zum 
Grundwerkstoff (siehe Kapitel 5.3.2.1), sodass auch die Anbindung einen Einfluss auf die 
erreichbaren Festigkeiten ausübt. Da das Versagen an der Grenzfläche bei einem Druck von 
40 MPa nur partiell auftritt, ist auch die Festigkeitssteigerung vergleichsweise gering. In die-
sem Zusammenhang lässt sich die Vermutung aufstellen, dass bei niedrigeren Fügedrücken, 
bei denen die Anbindung an das Substrat die primäre Schwachstelle darstellt, eine Oberflä-
chenvorbehandlung (Erzeugung von Gitterfehlern, die zu verstärkter Diffusion führen und 
Vergrößerung der Oberfläche) einen noch größeren Einfluss auf das Festigkeitsverhalten 
ausübt. 
In weiteren Versuchen wurde eine Ag-Beschichtung des Cu-Substrates untersucht, die zu 
einem leichten Anstieg der Festigkeiten (66 MPa) führt, Abbildung 5-44. Diese Steigerung 
kann auf die Gleichartigkeit von Fügewerkstoff und Beschichtungsmaterial und damit einer 
verbesserten Anbindung zurückgeführt werden. Dass Edelmetallbeschichtungen das Festig-
keitsverhalten von Fügeverbindungen mit Ag-Nanopartikeln positiv beeinflussen, konnte be-
reits in einigen Forschungsarbeiten nachgewiesen werden [20, 144, 146-148, 152, 155]. So 
wurden bspw. in [20, 144, 146] mit Ag-beschichtetem Kupfer im Vergleich zu unbe-
schichtetem Kupfer höhere Festigkeiten erzielt und in [147-148, 152, 155] anhand von TEM-
Untersuchungen bei Au-beschichteten Proben nachgewiesen, dass sich die Ag-Fügenaht 
entsprechend der Kristallorientierung des Au ausrichtet. Dieses heteroepitaktische Wachs-
tum wurde auf die ähnlichen Gitterparameter von Gold und Silber (Au: 0,4079 nm, Ag: 
0,4086 nm [147]) zurückgeführt und resultiert in höheren Festigkeiten der Verbindungen im 
Vergleich zu unbeschichtetem Kupfer, bei dem durch die unterschiedlichen Gitterparameter 
von Fügewerkstoff und Substrat (Cu: 0,3615 nm [147]) kein epitaktisches Aufwachsen beo-
bachtet werden konnte [147]. Dass durch die Ag-Beschichtung die Festigkeit in den vorlie-
genden Untersuchungen nur leicht ansteigt, ist auf den vergleichsweise hohen Fügedruck 
zurückzuführen, der auch bei unbeschichtetem Kupfer schon zu einer guten Anbindung führt. 
In diesem Zusammenhang sei erneut darauf hingewiesen, dass mit niedrigeren Fügedrü-
cken, bei denen die Anbindung an das Substrat die Schwachstelle darstellt, durch eine Ober-
flächenmodifikation ein größerer Einfluss zu erwarten ist. 
In Abbildung 5-45 ist eine Gefügeaufnahme der Fügeverbindung dargestellt. Es zeigt sich, 
dass in der Fügenaht noch viele kleine Partikel vorliegen. Demnach beeinflusst insbesondere 
die in Kapitel 5.3.2.3 beschriebene Redoxreaktion ganz entscheidend den Sintervorgang. Da 
direkt nach dem Beschichtungsprozess das Fügen der Proben erfolgte, kann davon ausge-
gangen werden, dass auf dem edlen Ag keine nennenswerte Oxidschichtbildung stattgefun-
den hat und damit eine den Sinterfortschritt beschleunigende Redoxreaktion nicht ablaufen 
kann. Gleichzeitig kann geschlussfolgert werden, dass die natürliche Belegung mit freiem 
Sauerstoff (Adsorptionsschicht), die auch auf der Silberbeschichtung zu erwarten ist, nur 
eine untergeordnete Rolle für den Sinterfortschritt spielt. 
Die erhöhte Porosität der Ag-beschichteten Proben (Abbildung 5-44) ist zum einen auf An-
bindungsfehler an der Grenzfläche zwischen der PVD-Schicht und dem Grundwerkstoff zu-
                                                          
5 Durch das Strahlen wird ein oberflächennaher Bereich des Substrates plastisch verformt, wodurch 
Gitterfehler (insbesondere Versetzungen) erzeugt werden, die die Diffusion zwischen Substrat und 
Fügenaht beschleunigen. 
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rückzuführen (siehe beispielhafte Pfeilmarkierungen in Abbildung 5-45), zum anderen auf 
die, allerdings nur teilweise, erfassten Zwischenräume zwischen den Partikeln. 
Zusammenfassend zeigt sich, dass mit der Variation der Oberflächenvorbehandlung für den 
betrachteten Fügedruck von 40 MPa keine ausgeprägten Festigkeitssteigerungen zu be-
obachten sind. Dennoch werden gewisse Tendenzen einer möglichen Erhöhung der Festig-
keiten ersichtlich. Da bei einem Druck von 40 MPa das Versagen nur partiell an der Grenz-
fläche zum Grundwerkstoff erfolgt, kann angenommen werden, dass bei einem niedrigen 
Fügedruck, bei dem das Versagen zumeist an der Grenzfläche erfolgt, eine Oberflächenvor-
behandlung einen noch größeren Einfluss auf das Festigkeitsverhalten ausübt. 
 
 
Abbildung 5-45: Mikrostruktur der Fügeverbindung mit einer PVD Ag-Beschichtung des Cu-
Substrates 
 
5.3.2.7  Verkleinerung der Fügefläche 
In weiteren Versuchen wurde die Fügefläche verkleinert (Halbierung der Überlapplänge auf 
3,75 mm), um zu untersuchen, ob durch den geringeren Anteil organischer Bestandteile bei 
einer kleineren Fügefläche höhere Festigkeiten erreicht werden können. Die Proben wurden 
mit den Parametern der Referenzproben hergestellt (Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 
300 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm). 
Aus Abbildung 5-46 wird ersichtlich, dass die Fügefläche einen entscheidenden Einfluss auf 
das Festigkeitsverhalten ausübt. Die Festigkeit kann von 58 MPa (Überlapplänge: 7,5 mm) 
auf 85 MPa (Überlapplänge: 3,75 mm) deutlich gesteigert werden. Neben dem zwangsläufig 
geringeren Anteil organischer Reste in der Fügenaht bei einer kleineren Fügefläche kann 
eventuell auch von einer verbesserten Abfuhr der Organik (Herausdrücken) aus der Füge-
naht ausgegangen werden. Da bei dem verwendeten Fügedruck von 40 MPa die Porosität 
sehr gering ist (0,2 %, Abbildung 5-25), muss davon ausgegangen werden, dass die in der 
Fügenaht gelöste Organik (Kapitel 5.3.1) einen negativen Einfluss auf das Festigkeitsverhal-
ten ausübt und nach Möglichkeit vermieden werden sollte.  
Die Fügefläche stellt also einen weiteren, für das Festigkeitsverhalten entscheidenden Pa-
rameter dar, der bisher in Forschungsarbeiten keine Berücksichtigung fand. Dies kann, ne-
ben dem Pastenauftrag, ein weiterer Grund für die in Abbildung 2-17 dargestellten, stark 
schwankenden Festigkeitswerte (bei einheitlichen Parametern Fügedruck, Temperatur und 
Haltezeit) aus verschiedenen Veröffentlichungen sein. 
2 µm 
Cu 
PVD Ag-Schicht   
                       Ag-Fügenaht 
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Im Zusammenhang mit der Untersuchung zum Einfluss der Fügefläche wird zudem postu-
liert, dass nicht nur allgemein die Größe der Fügefläche, sondern auch das Aspektverhältnis 
der Fügefläche von entscheidender Bedeutung für das Festigkeitsverhalten ist. Mit den vor-
gestellten Untersuchungen wurde das Aspektverhältnis bei gleichzeitiger Verringerung der 
Fügefläche bereits von 1,2 (Fügefläche: 7,5 mm ∙ 9 mm) auf 2,4 (Fügefläche: 
3,75 mm ∙ 9 mm) vergrößert. Wird das Aspektverhältnis bei gleichbleibender Größe der Fü-
gefläche überproportional vergrößert (bspw. von 1,2 bei einer Fügefläche von 7,5 mm ∙ 9 mm 
auf 16,875 bei einer Fügefläche von 2 mm ∙ 33,75 mm6, siehe schematische Darstellung in 
Abbildung 5-47), ist von einer deutlich verbesserten Abfuhr der Organik auszugehen. 
Für den Einsatz in der Praxis bleibt festzuhalten, dass eine geeignete Anpassung der Füge-





Abbildung 5-46: Zugscherfestigkeit der Fügeverbindungen in Ab-
hängigkeit der Fügefläche (Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 
300 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, 






5.3.2.8  Vortrocknung 
Da bei der Variation der Fügefläche festgestellt wurde, dass die in der Fügenaht enthaltene 
Organik das Festigkeitsverhalten wesentlich beeinflusst, soll mit der Vortrocknung (100 °C, 
4 min) untersucht werden, ob die Festigkeiten der Verbindungen erhöht werden können, 
wenn vor dem Fügeprozess ein Großteil der Lösungsmittel entfernt wird. Ein Vortrocknungs-
prozess wird in vielen Forschungsarbeiten zum Fügen mit Ag-Nanosuspensionen eingesetzt 
[20, 70, 128, 136, 147, 149, 154, 182-183, 189-190, 193-194, 199], ohne jedoch einen Ver-
gleich zu nicht-vorgetrockneten Proben zu ziehen. Da in der vorliegenden Arbeit ein mög-
lichst anwendungsorientiertes Fügeverfahren mit wenig aufwändigen Schritten angestrebt 
wird, wurde die Vortrocknung nicht bei allen Versuchen verwendet, sondern nur als zusätzli-
cher Parameter betrachtet. 
Die Proben wurden mit den Prozessparametern der Referenzproben (Temperatur: 300 °C, 
Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) sowie zwei 
verschiedenen Fügedrücken von 5 MPa und 40 MPa hergestellt. 
Der linken Diagrammseite in Abbildung 5-48 ist zu entnehmen, dass bei einem Fügedruck 
von 5 MPa die Porosität der Fügenaht durch die Vortrocknung zwar deutlich verringert wer-
                                                          
6 Beide Beispiele entsprechen einer Gesamtfügefläche von 67,5 mm². 
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den kann, allerdings keine Festigkeitssteigerung zu beobachten ist. In Abbildung 5-49a) ist 
eine Gefügeaufnahme der Verbindung bei Verwendung einer Vortrocknung und einem Druck 
von 5 MPa dargestellt. Im Vergleich zu einer mit gleichen Prozessparametern hergestellten 
Verbindung ohne Vortrocknung (Abbildung 5-27a) sind durch den Trocknungsprozess keine 
Poren mehr zu beobachten. Dementsprechend liegt auch die Porosität der Fügenaht bei der 
Verwendung der Vortrocknung mit ca. 0,3 % deutlich unter der Porosität ohne Trocknung 
(≈ 40 %), Abbildung 5-48, linke Seite. Dass dennoch keine höhere Festigkeit bei Verwen-
dung des Trocknungsprozesses erreicht werden kann, ist auf den Ort des Versagens zu-
rückzuführen, der bei einem Druck von 5 MPa zumeist an der Grenzfläche zum Grundwerk-
stoff erfolgt (siehe Kapitel 5.3.2.1). Demnach ist bei diesem Fügedruck die Anbindung an das 
Substrat die Schwachstelle, die durch einen Vortrocknungsprozess nicht verbessert werden 
kann. Die durch die Trocknung verringerte Porosität der Fügenaht hat also keinen Einfluss 
auf die erreichbaren Festigkeiten. 
Bei Betrachtung der Gefügeaufnahme in Abbildung 5-49a) wird weiterhin ersichtlich, dass die 
Fügenaht mit 4 µm deutlich dicker ist als bei der Verbindung ohne Vortrocknung (Abbil-
dung 5-27a), Fügenahtdicke: 2 µm). Dieser, bereits in Kapitel 5.3.1 angesprochene Effekt, 
wurde auch in [20] bei Verwendung einer Vortrocknung beobachtet. Während des Trock-
nungsprozesses ist bereits makroskopisch ein regelrechtes „Aufplustern“ der aufgetragenen 
Paste zu beobachten. Durch den relativ geringen Fügedruck von 5 MPa kann schließlich 
während des Fügeprozesses die Fügenaht nicht mehr so stark komprimiert werden, was in 
einer dickeren Fügenaht resultiert. 
 
 
Abbildung 5-48: Zugscherfestigkeit und Porosität der Fügeverbindungen in Abhängigkeit ei-
ner Vortrocknung und des Fügedruckes (Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizge-
schwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) 
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Abbildung 5-49: Mikrostruktur der Fügeverbindungen mit einem vorgeschalteten Trock-
nungsprozess und einem Fügedruck von a) 5 MPa und b) 40 MPa (Temperatur: 300 °C, Hal-
tezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) 
 
In weiteren Versuchen wurde der Einfluss der Vortrocknung bei einem Fügedruck von 
40 MPa untersucht. Bei diesem Druck erfolgt das Versagen zumeist innerhalb der Fügenaht 
(Kapitel 5.3.2.1), was einen Rückschluss auf das Festigkeitsverhalten durch ein vorheriges 
Entfernen der Lösungsmittel erlaubt. In Kapitel 5.3.2.1 wurde bereits festgestellt, dass bei 
einem Fügedruck von 40 MPa die reduzierte Abfuhr der Organik infolge der flächigen Abde-
ckung der Fügepartner ausgeglichen werden kann. Daher liegt die Porosität sowohl bei den 
nicht-getrockneten Proben, als auch bei den getrockneten Proben in einem ähnlich niedrigen 
Bereich von ca. 0,2 %, Abbildung 5-48, rechte Seite. Bei den nicht-getrockneten Proben 
wurde in Kapitel 5.3.2.1 angenommen, dass durch den Druck die Organik zum einen aus der 
Fügenaht herausgedrückt wird, zum anderen konnte in Kapitel 5.3.1 durch EDX-Analysen 
nachgewiesen werden, dass ein Teil der Organik in der Fügenaht gelöst wird. Bei Verwen-
dung der Vortrocknung wird mittels EDX ein signifikant niedrigerer Anteil organischer Reste 
in der Fügenaht nachgewiesen, wobei aufgrund der nur ungenauen Bestimmungsmöglichkeit 
auf eine quantitative Angabe des ermittelten Kohlenstoffgehaltes verzichtet wird. Aus Abbil-
dung 5-48 (rechte Seite) wird ersichtlich, dass die Festigkeit dennoch nicht steigt. Die Festig-
keiten der getrockneten Proben liegen im Bereich der Festigkeiten der ungetrockneten Pro-
ben. Dies stellt zunächst einen Widerspruch zu den Untersuchungen bei der Variation der 
Fügefläche dar, da hier eindeutig nachgewiesen werden konnte, dass die in der Fügenaht 
gelöste Organik das Festigkeitsverhalten negativ beeinflusst. Ein möglicher Grund für die 
unveränderten Festigkeitswerte stellt die veränderte mikrostrukturelle Ausbildung des Silbers 
innerhalb der Fügenaht dar: Während bei der Referenzprobe (gleiche Prozessparameter, 
jedoch ohne Vortrocknung) ein verdichtetes und homogenes Gefüge mit einer Korngröße 
von 50 nm bis 200 nm beobachtet wird (Abbildung 5-23), ist bei Verwendung der Vortrock-
nung ein vergleichsweise breiter Bereich der Korngröße von 40 nm bis 600 nm zu beobach-
ten, wobei die kleineren Körner lose, ohne innigen Kontakt zwischen den größeren Körner 
vorliegen, Abbildung 5-50. Der Grund für diese veränderte Ausbildung der Fügenaht kann 
nur der Vortrocknungsprozess sein. Es muss angenommen werden, dass während der Vor-
trocknung bereits ein beginnender Sintervorgang stattfindet. Um diese Annahme zu überprü-
fen, wurde eine mit der Nanopaste applizierte und getrocknete Cu-Probe im REM untersucht, 
Abbildung 5-51. Es zeigt sich, dass durch die Trocknung tatsächlich erste Sintervorgänge 
der Partikel stattfinden. Dies steht im Widerspruch zu den DSC-Untersuchungen (Kapi-
2 µm 2 µm 
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tel 5.1.2) und den Untersuchungen zum Sinterverhalten (Kapitel 5.2), bei denen bei niedrigen 
Temperaturen und kurzen Haltezeiten noch kleinste Partikel detektiert wurden. Aus diesen 
Beobachtungen wird postuliert, dass das Substrat das thermische Verhalten der Nanopaste 
und damit auch den Sinterprozess beeinflusst. Dabei ist anzunehmen, dass die bereits an-
gesprochene Redoxreaktion zwischen Kupferoxidschicht und Partikelumhüllungen einen 
bedeutenden Einfluss auf das thermische Verhalten ausübt. Bei den DSC-Untersuchungen 
wurde Al2O3 als Tiegelmaterial verwendet, welches eine sehr geringe Reaktionsenthalpie 
besitzt und demnach nicht durch Kohlenstoff reduziert werden kann (Abbildung 5-36). Bei 
den für die Untersuchungen zum Sinterverhalten verwendeten Si-Substraten ist keine natür-
liche Oxidschichtbildung zu erwarten, sodass keine Redoxreaktion stattfinden kann. Das für 
die Fügeversuche eingesetzte Substrat Kupfer bildet hingegen bei Kontakt mit der Atmo-
sphäre innerhalb weniger Sekunden eine Cu2O-Schicht [251-252], die durch Kohlenstoff re-
duziert werden kann. Es ist anzunehmen, dass die durch das Substrat ermöglichte Redox-
reaktion den Sinterprozess deutlich beschleunigt und auch schon bei niedrigen Temperatu-
ren und kurzen Haltezeiten ein beginnender Sinterprozess stattfinden kann7. Somit treten bei 
der Verwendung von Kupfer als Substrat bereits bei einer Temperatur von 100 °C und einer 
Haltezeit von 4 min erste Sintervorgänge auf. Bei den untersuchten Variationen von Füge-
temperatur und Haltezeit konnte hingegen bei einer Temperatur von 250 °C (Abbildung 5-30) 
und einer Haltezeit von 2 min (Abbildung 5-35) ein deutlich schwächer ausgeprägter Sinter-
vorgang beobachtet werden. Dies ist auf die flächige Abdeckung der Fügepartner während 
des Fügens zurückzuführen. Beim Trocknungsprozess wird eine freiliegende Schicht wär-
mebehandelt, bei der an der gesamten Oberfläche Sauerstoff zur Verfügung steht, was das 
beginnende Sintern auch bei der deutlich niedrigeren Temperatur und kürzeren Haltezeit 
begünstigt. Bei den DSC-Analysen und den Untersuchungen zum Sinterverhalten wurden 
indes ebenfalls freiliegende Schichten wärmebehandelt und dennoch trat hier kein Sinterpro-
zess bei niedrigen Temperaturen und kurzen Haltezeiten ein. Demnach ist der bei der 
Trocknung vorzeitig einsetzende Sinterprozess auf eine Kombination von Redoxreaktion und 
hohem Sauerstoffangebot an der freiliegenden Oberfläche zurückzuführen. 
Die entstehende Mikrostruktur der Fügeverbindung (Abbildung 5-50) weist darauf hin, dass 
die bereits bei der Trocknung entstehende Sinterstruktur während des Fügevorganges nicht 
mehr ausreichend verdichtet werden kann. Zudem ist davon auszugehen, dass das bei der 
Trocknung entstehende Sintergefüge die Sinteraktivität während des Fügeprozesses deutlich 
herabsetzt, da durch die bereits vergrößerte Oberfläche der Partikel die Triebkraft für das 
weitere Sintern drastisch sinkt. Aus diesen Gründen können mit der Vortrocknung, die zwar 
zu einem Entfernen der Lösungsmittel beiträgt, gleichzeitig aber zu einer veränderten mikro-
strukturellen Ausbildung der Fügenaht führt, keine höheren Festigkeiten erreicht werden. 
Vielmehr gleichen sich der verringerte Gehalt an gelöster Organik und die geringere Kom-
paktierung bei Verwendung der Trocknung aus, sodass ähnliche Festigkeiten im Vergleich 
zu den Referenzproben (ohne Vortrocknung) ermittelt werden. 
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass eine Vortrocknung der Paste zwar zu einem 
Entfernen der Lösungsmittel und damit zu einer verringerten Porosität (bei niedrigen Drü-
cken) bzw. zu einem verringerten Gehalt an gelöster Organik (bei hohen Drücken) innerhalb 
der Fügenaht beiträgt, jedoch keinen Einfluss auf das Festigkeitsverhalten ausübt. Da bei 
niedrigen Drücken die Porosität der Fügenaht kaum einen Einfluss auf das Festigkeitsverhal-
                                                          
7 Diese Annahme kann in Kapitel 7.1.1 anhand eines Ag-Precursors noch nachgewiesen werden. 
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ten ausübt8 und bei hohen Drücken ein durch die Vortrocknung beginnender Sinterprozess 
zu einer nur unzureichenden Verdichtung der Fügenaht führt, werden ähnliche Festigkeiten 
im Vergleich zu Proben ohne Vortrocknung ermittelt. Demnach kann für ein anwendungsori-
entiertes Fügeverfahren mit möglichst wenigen Zwischenschritten auf diese zusätzliche 
Wärmebehandlung verzichtet werden. 
Es ist jedoch anzunehmen, dass bei einer Trocknung ohne vorzeitigen Sinterprozess höhere 
Festigkeiten erreicht werden können. In diesem Zusammenhang wären weitergehende Un-
tersuchungen zu Trocknungstemperatur, Haltezeit und Atmosphäre des Vortrocknungspro-
zesses von Interesse. Dabei sollte untersucht werden, bei welchen Temperaturen und Zeiten 
(ggf. auch unter Schutzgasatmosphäre) ein Entfernen der Lösungsmittel aus der Nanopaste 
erreicht werden kann, ohne dass der Sintervorgang bereits startet. 
 
  
Abbildung 5-50: Mikrostruktur der Fügever-
bindung mit einem vorgeschalteten Trock-
nungsprozess (Fügedruck: 40 MPa, Tempe-
ratur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizge-
schwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 
20 µm) 
Abbildung 5-51: Getrocknete Nanopaste 
(100 °C, 4 min) auf Cu-Substrat 
 
5.3.2.9  Nachträgliche Wärmebehandlung 
In weiteren Versuchen wurde der Einfluss einer nachträglichen Wärmebehandlung auf die 
erreichbaren Festigkeiten untersucht. Die Proben wurden zunächst entsprechend den Para-
metern der Referenzroben (Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, Auf-
heizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) hergestellt. Anschließend wurden die 
Proben für weitere 20 min bei einer Temperatur von 300 °C drucklos in einem Ofen wärme-
behandelt. Damit ergibt sich eine Gesamthaltezeit von 30 min, was einen direkten Vergleich 
mit den in Kapitel 5.3.2.3 analysierten Proben mit einer Haltezeit von 30 min erlaubt. Bei die-
sen Untersuchungen konnte unter Druckbeaufschlagung mit verlängerter Haltezeit eine deut-
liche Festigkeitssteigerung beobachtet werden, Abbildung 5-34. Mit den vorliegenden Unter-
suchungen sollte überprüft werden, inwieweit die Druckaufbringung während der gesamten 
Haltezeit notwendig ist, oder ob nach einer Verdichtung während des Fügeprozesses die 
                                                          
8 Bei niedrigen Drücken erfolgt das Versagen zumeist an der Grenzfläche zwischen Substrat und Fü-
genaht. 
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Festigkeitssteigerung durch eine längere Haltezeit auch ohne Druckaufbringung erreicht 
werden kann. 
Aus Abbildung 5-52 wird jedoch ersichtlich, dass eine drucklose Wärmebehandlung nicht zu 
einer Steigerung der Festigkeit führt. Die Festigkeiten der für 10 min unter Druck gefügten 
und anschließend für 20 min drucklos wärmebehandelten Proben entsprechen den Festig-
keiten der bei 10 min gefügten Proben. In den Untersuchungen zum Einfluss des Fügedru-
ckes wurde bereits angenommen, dass der Fügedruck die Diffusion sowohl innerhalb der 
Fügenaht, als auch zwischen Fügenaht und Substrat beeinflusst. Mit den vorliegenden Er-
gebnissen wird deutlich, dass der Druck dabei einen ganz essentiellen Einfluss auf die Diffu-
sion und damit die Sinteraktivität ausübt. Nur unter Druckaufbringung können mit längeren 
Haltezeiten bzw. einer Wärmebehandlung ein verbessertes Sintern und damit höhere Festig-
keiten erreicht werden. In Kapitel 5.3.2.1 wurde angenommen, dass die höhere Sinteraktivi-
tät insbesondere auf einen verbesserten Kontakt zwischen den Partikeln sowie zwischen 
Partikeln und Substrat unter Druckaufbringung zurückzuführen ist. Allerdings ist nach dem 
10minütigen Fügevorgang unter Druck ein ausreichender Kontakt gegeben (Abbildung 5-23), 
dennoch wird mit längerer Haltezeit bei der drucklosen Wärmebehandlung kein Anstieg der 
Festigkeit beobachtet, wie dies bei längerer Haltezeit unter Druck der Fall ist. Demnach 
muss davon ausgegangen werden, dass neben dem verbesserten Kontakt ein weiterer As-
pekt für die verbesserte Diffusion unter Druckbeaufschlagung verantwortlich ist. Dabei ist mit 
großer Wahrscheinlichkeit die Erzeugung einer höheren Versetzungsdichte [254], die eine 
Voraussetzung für den Stofftransport in der festen Phase darstellt (Kapitel 2.3.2.5), von Be-
deutung. Auch in der konventionellen Sintertheorie wird angenommen, dass durch Druckauf-
bringung neben einem verbesserten Kontakt der Pulverteilchen das Einbringen von Verset-
zungen für eine verbesserte Sinteraktivität relevant ist [110]. 
 
 
Abbildung 5-52: Zugscherfestigkeit und Porosität der Fügeverbindungen in Abhängigkeit ei-
ner nachträglichen, drucklosen Wärmebehandlung (WB) für 20 min; Parameter des Füge-
prozesses: Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 300 °C, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, 
Pastenauftrag: 20 µm 
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5.3.2.10 Zusammenfassung der Ergebnisse der Festigkeits- und Mikrostrukturunter-
    suchungen in Abhängigkeit verschiedener Prozessparameter 
Eine mögliche Erhöhung der Festigkeit durch angeschlossene, drucklose Wärmebehand-
lungsprozesse sollte aber nicht grundsätzlich ausgeschlossen werden. Insbesondere mit 
höheren Temperaturen und/oder längeren Haltezeiten, wie sie bei einer konventionellen 
Wärmebehandlung eingesetzt werden9, sind weitere Diffusionsvorgänge und damit eine 




Die vorgestellten Ergebnisse zeigen, dass die verschiedenen, variierten Parameter einen 
unterschiedlich großen Einfluss auf das Festigkeitsverhalten ausüben. Ein grundsätzlicher 
Überblick, wie groß der Einfluss einzelner Parameter im Vergleich zu den anderen Parame-
tern ist, kann Abbildung 5-53 entnommen werden. Da die Referenzproben ein Mittel in den 
variierten Prozessparametern darstellen und alle Parameter in Bezug auf die Referenzpro-
ben sowohl zu niedrigeren, als auch zu höheren Werten variiert wurden, werden die größten 
Abweichungen (maximal oder minimal) der Festigkeiten im Vergleich zu den Referenzproben 
im Diagramm in Abbildung 5-53 dargestellt. 
Es zeigt sich, dass der Fügedruck mit Abstand den größten Einfluss auf das Festigkeitsver-
halten ausübt. Mit steigendem Druck kann eine signifikante Verdichtung der Fügenaht (Ver-
ringerung der Porosität und inniger Kontakt der Körner) erreicht werden. Die Sinteraktivität 
nimmt sowohl innerhalb der Fügenaht, als auch zwischen Fügenaht und Grundwerkstoff 
deutlich zu. Aber auch die Fügetemperatur und die Haltezeit haben einen Einfluss auf die 
erreichbaren Festigkeiten. Dabei kann mit höheren Temperaturen und längeren Haltezeiten 
ein verbessertes Sintern innerhalb der Fügenaht und eine verstärkte Diffusion zwischen Fü-
genaht und Grundwerkstoff erreicht werden. Um ausgeprägte Festigkeitssteigerungen zu 
erreichen, ist bei Verlängerung der Haltezeit jedoch simultan das Aufbringen eines Fügedru-
ckes zwingend erforderlich, wie die Untersuchungen zur drucklosen nachträglichen Wärme-
behandlung gezeigt haben, Abbildung 5-52. Bei Erhöhung der Temperatur kann hingegen 
auch ohne Druckaufbringung die Festigkeit gesteigert werden, Abbildung 5-33. Weiterhin 
wurden mit der Dicke des Pastenauftrages sowie der Größe der Fügefläche zwei weitere 
Parameter identifiziert, die das Festigkeitsverhalten wesentlich beeinflussen und in bisheri-
gen Forschungsarbeiten nicht berücksichtigt wurden. Dabei können mit kleineren Fügeflä-
chen durch den geringeren Anteil organischer Substanzen in der Fügenaht deutlich höhere 
Festigkeiten erzielt werden. Bei der Variation der Dicke des Pastenauftrages wurde festge-
stellt, dass mit zu dünnen Aufträgen die Oberflächenrauheiten der Grundwerkstoffe nicht 
mehr ausgeglichen werden können und der Anteil an metallischer Komponente in der Füge-
naht zu gering ist, um die gesamte Fügenaht mit Fügematerial auszufüllen. Bei dickeren 
Pastenaufträgen kann hingegen kein ausreichendes Sintern der gesamten Fügenaht erzielt 
werden. In diesem Zusammenhang spielt die Annahme, dass das Substrat einen entschei-
denden Einfluss auf den Sintervorgang ausübt, eine wichtige Rolle. Bei der Verwendung von 
Kupfer als Grundwerkstoff wird eine Wechselbeziehung (Redoxreaktion) zwischen Reduktion 
der Kupferoxidschicht und Oxidationsreaktion der Partikelhüllen vermutet. Bei einem zu di-
cken Pastenauftrag reicht der von der Substratoberfläche stammende Sauerstoff jedoch 
nicht aus, ein vollständiges Sintern über die gesamte Breite der Fügenaht zu ermöglichen. 
                                                          
9 Als Beispiel sei das Weichglühen von Kupfer genannt, welches bei dem verwendeten Werkstoff Cu-
ETP bei Temperaturen zwischen 300 °C und 650 °C sowie Haltezeiten zwischen 0,5 h bis 3 h durch-
geführt wird [255]. Dabei wäre ein kombinierter Füge- und Wärmebehandlungsprozess denkbar. 
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Die Oberflächenvorbehandlung der Substrate beeinflusst bei dem verwendeten Fügedruck 
von 40 MPa die Festigkeiten nur marginal. Jedoch kann angenommen werden, dass bei 
niedrigeren Drücken ein deutlich größerer Einfluss vorliegt: Bei niedrigen Fügedrücken ist 
insbesondere die Grenzflächenfestigkeit zwischen Substrat und Fügenaht entscheidend für 
das Festigkeitsverhalten, sodass hier bei einer geeigneten Oberflächenvorbehandlung deut-
liche Unterschiede in den erreichbaren Festigkeiten zu erwarten sind. Die Aufheizgeschwin-
digkeit, die Vortrocknung und eine nachträgliche, drucklose Wärmebehandlung haben im 
betrachteten Bereich keinen Einfluss auf das Festigkeitsverhalten. 
Einschränkend muss jedoch erwähnt werden, dass diese Ergebnisse nur für den untersuch-
ten Parameterbereich gelten. Bei weiterer Vergrößerung der Werte kann ein Einfluss nicht 
zwingend ausgeschlossen werden. So könnten bspw. noch langsamere Aufheizgeschwin-
digkeiten bei Fügeprozessen in Öfen, längere Haltezeiten und höhere Temperaturen bei ei-
ner Wärmebehandlung sowie optimierte Trocknungsparameter das Festigkeitsverhalten 
dennoch beeinflussen. 
Zudem muss beachtet werden, dass die organischen Bestandteile der Paste sowie die Parti-
kelgröße einen Einfluss auf das Sinterverhalten und damit die erreichbaren Festigkeiten 
ausüben. Da eine kommerzielle Paste für die Versuche verwendet wurde, konnten diese 




Abbildung 5-53: Größte Abweichung (minimal oder maximal) der Festigkeiten der Parame-
tervariationen im Vergleich zum Festigkeitswert der Referenzproben (58 MPa) 
 
 
5.3.2.11 Reproduzierbarkeit der Ergebnisse 
Aufgrund der begrenzten Haltbarkeit der Nanopaste (siehe Tabelle 4-2) wurden die vorge-
stellten Festigkeits- und Mikrostrukturuntersuchungen mit verschiedenen Nanopasten-
Chargen durchgeführt. Um trotz der Verwendung unterschiedlicher Chargen die Aussage-
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kraft der Ergebnisse zu gewährleisten, wurden die Referenzproben mit jeder einzelnen Pas-
tencharge hergestellt und bzgl. Festigkeit und Mikrostruktur verglichen. In Abbildung 5-54 
sind beispielhaft die für drei Chargen ermittelten Festigkeitswerte dargestellt. Es zeigt sich, 
dass die Ergebnisse sehr gut reproduzierbar sind, die Festigkeitsunterschiede zwischen den 
Chargen sind marginal. Auch die Ausbildung der Mikrostruktur ist bei der Verwendung unter-
schiedlicher Pasten-Chargen ähnlich, wie die in Abbildung 5-55 beispielhaft dargestellten 
Fügeverbindungen zweier unterschiedlicher Chargen belegen. Die vorgestellten Ergebnisse 
sind demnach, trotz der Verwendung unterschiedlicher Chargen, aussagekräftig. Für einen 
Einsatz in der industriellen Praxis ist diese Reproduzierbarkeit als positiv einzustufen. 
 
 




Abbildung 5-55: Mikrostruktur von Fügeverbindungen der Referenzproben für zwei verschie-
dene Pastenchargen 
 
5.3.3 Vergleich der Festigkeiten mit konventionell gelöteten Verbindungen 
Da der Fügedruck den größten Einfluss auf das Festigkeitsverhalten ausübt, wurden die mit 
der Nanopaste mit unterschiedlichen Fügedrücken hergestellten Verbindungen mit konventi-
onell weich- und hartgelöteten Verbindungen verglichen. Die verwendeten Lötzyklen für das 
Weichlöten mit Sn97Cu3 und das Hartlöten mit B-Ag72Cu-780 können Tabelle 4-4 entnom-
men werden. 
200 nm 200 nm 
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In Abbildung 5-56 sind die erreichbaren Zugscherfestigkeiten für die mit der Nanopaste ge-
fügten Verbindungen im Vergleich zu den Weich- und Hartlötverbindungen dargestellt. Es 
wird deutlich, dass das Aufbringen eines Fügedruckes beim Fügen mit der Nanopaste es-
sentiell für die Herstellung qualitativ hochwertiger Verbindungen ist. Bei niedrigen Fügedrü-
cken bzw. einem drucklosen Fügevorgang liegen die Festigkeiten noch unter denen weich-
gelöteter Verbindungen, Abbildung 5-56. Mit zunehmenden Druck steigen die Festigkeiten 
schließlich deutlich an und übertreffen bei sehr hohen Drücken (ab 60 MPa) die Festigkeiten 
der hartgelöteten Verbindungen. 
Bei niedrigen Fügedrucken erfolgt das Versagen der mit der Nanopaste gefügten Proben 
zumeist an der Grenzfläche, sodass die Anbindung zwischen Substrat und Fügenaht im Ver-
gleich zu den Lötprozessen schwächer ausgeprägt ist. Aufgrund der niedrigen Temperaturen 
und vor allem der fehlenden bzw. nur kurzzeitig auftretenden schmelzflüssigen Phase ist die 
Diffusion zwischen Füge- und Grundwerkstoff beim Sintern mit der Nanopaste deutlich ein-
geschränkt. Beim konventionellen Löten führen hingegen die leicht beweglichen Atome des 
schmelzflüssigen Lotes sowie ein Lösen des festen Grundwerkstoffes im flüssigen Lot zu 
einer verstärkten Diffusion. So kann bspw. bei der Hartlötverbindung eine Diffusionstiefe des 
Ag in Cu von ca. 20 µm nachgewiesen werden (Anhang C1), während in Kapitel 2.3.2.5 be-
reits dargelegt wurde, dass beim Sintern mit Nanopartikeln die Diffusionstiefe zwischen Ag-
Fügenaht und Cu-Grundwerkstoff lediglich im nm-Bereich liegt. Aufgrund dieses verringerten 
Diffusionsvermögens werden beim Sintern mit geringen Drücken im Vergleich zum Löten 
niedrigere Festigkeitswerte ermittelt. 
Mit steigendem Fügedruck verlagert sich der Ort des Versagens zunehmend von der Grenz-
fläche in das Innere der Fügenaht. Demnach beeinflusst bei höheren Drücken neben der 
Grenzflächenfestigkeit auch die Festigkeit der gesinterten Fügenaht das Festigkeitsverhal-
ten. Dass die Festigkeitseigenschaften von gesintertem Material nicht denen des gleichen 
Materials in geschmolzener Form entsprechen, ist hinreichend bekannt [256-258]. Dabei 
werden in der Literatur insbesondere die in einem Sintergefüge zwangsläufig verbleibenden 
Poren als Ursache für die niedrigeren Festigkeiten genannt. Poren wirken als Kerben und 
führen zu einer höheren Versagenswahrscheinlichkeit [256-258]. Für das Festigkeitsverhal-
ten sind aber auch weitere Defekte wie bspw. Korngrenzen relevant. So kann angenommen 
werden, dass sich die Kontaktausbildung zwischen den Körnern bei geschmolzenem und 
gesintertem Material unterscheidet: Beim Schmelzen bilden die beim Erstarren aus der 
Schmelze kristallisierten Körner ein homogenes, stoffschlüssiges Gefüge, was in hohen Fes-
tigkeiten des Materials resultiert. Dagegen wird beim Sintern unter Druckaufbringung die 
Verbindung zwischen den Körnern neben einem Stoffschluss insbesondere auch durch ei-
nen Formschluss bzw. eine mechanische Verklammerung erreicht. Dieses, aus Pulverteil-
chen verdichtete Gefüge weist im Vergleich zum geschmolzenen Material geringere Festig-
keiten auf. Zudem konnte festgestellt werden, dass die in der Fügenaht gelöste Organik aus 
der Paste das Festigkeitsverhalten negativ beeinflusst. Durch die geringere Grenzflächenfes-
tigkeit und die verringerte Festigkeit des Fügematerials selbst ist die Festigkeit der gesinter-
ten Verbindungen bis zu einem Druck von 40 MPa im Vergleich zu konventionell hartgelöte-
ten Verbindungen niedriger. Ab einem Druck von 60 MPa können durch die Kompaktierung10 
                                                          
10 Unter Kompaktierung wird zum einen die Verringerung der Porosität verstanden, die ab einem Fü-
gedruck von 60 MPa konstant wird (Abbildung 5-25), zum anderen ein durch den Druck erzeugter 
inniger Kontakt der Körner, der zu einer höheren Kontaktfestigkeit zwischen den Körnern führt. 
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der Fügenaht hingegen die Festigkeiten der hartgelöteten Verbindungen erreicht, bzw. sogar 
übertroffen werden, Abbildung 5-56. 
Einschränkend muss jedoch erwähnt werden, dass die Hartlötverbindungen ausnahmslos 
innerhalb des Grundwerkstoffes versagen. Dieses Versagen ist typisch für hartgelötete Ver-
bindungen mit dem Grundwerkstoff Kupfer [11], da kaltumgeformtes Kupfer11 im Tempera-
turbereich des Hartlötens aufgrund eines starken Kornwachstums entfestigt wird [11]. So ist 
im Vergleich zu den mit der Nanopaste gefügten Referenzproben mit einer Korngröße des 
Kupfers von 23,2 µm (Kapitel 5.3.1) bei den hartgelöteten Proben aufgrund eines entarteten 
Kornwachstumes die Bestimmung der Korngröße nicht mehr möglich. In Anhang D sind für 
die zwei Fügeprozesse lichtmikroskopische Aufnahmen des Grundwerkstoffgefüges darge-
stellt, die die Unterschiede in der Korngröße des Kupfers verdeutlichen. 
Durch das Versagen im Grundwerkstoff stellt die in Abbildung 5-56 dargestellte Festigkeit 
der Hartlötverbindung nicht die Festigkeit der Lötnaht, sondern die Festigkeit des Grund-
werkstoffes dar12. Da dieses Versagen aufgrund der Entfestigung durch die hohe Löttempe-
ratur für einen Hartlötprozess typisch ist [11], entspricht die angegebene Festigkeit dennoch 
der real erreichbaren Festigkeit einer Hartlötverbindung. Demnach kann mit hohen Drücken 
(ab 60 MPa) die Festigkeit hartgelöteter Verbindungen sogar übertroffen werden. 
 
 
Abbildung 5-56: Zugscherfestigkeiten von mit unterschiedlichen Drücken gefügten Verbin-
dungen mit der Ag-Nanopaste (Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindig-
keit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) im Vergleich zu Weichlötverbindungen (Sn97Cu3, 
Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 10 min) und Hartlötverbindungen (B-Ag72Cu-780, Tempera-
tur: 780 °C, Haltezeit: 10 min), Grundwerkstoff: Cu-ETP 
                                                          
11 Für die Versuche wurde kaltgewalztes Kupferblech verwendet. 
12 Daher können die mit der Nanopaste unter hohem Druck gefügten Proben die Festigkeiten der hart-
gelöteten Verbindungen übersteigen. 
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Die Ergebnisse zeigen, dass das Fügen mit Nanosuspensionen nicht nur als Ersatz für 
Weichlötverbindungen geeignet ist, sondern auch ein großes Potential als Alternative für 
Hartlötprozesse aufweist. Jedoch ist das Aufbringen hoher Fügedrücke notwendig, um dem 
Hartlöten vergleichbare Festigkeitswerte zu erzielen. Für eine praktische Anwendung ist die 
Notwendigkeit der Druckaufbringung als kritisch einzustufen. Jedoch zeigen die Ergebnisse, 
dass der Fügedruck unverzichtbar ist, wenn hochfeste Verbindungen gefordert werden. 
Demnach sind ggf. konstruktive Maßnahmen (Anpassung der Bauteilgeometrie) erforderlich, 
um eine Druckaufbringung während des Fügeprozesses zu gewährleisten. Zudem darf der 
maximal ertragbare Druck des Substrates bei der entsprechenden Fügetemperatur nicht 
überschritten werden (siehe Kapitel 5.3.2.1). Weiterhin sind entsprechende Versuchsaufbau-
ten erforderlich, die ein simultanes Aufbringen von Temperatur und Druck ermöglichen. In 
diesem Zusammenhang werden in [139, 259] für den Sinterprozess mit Silberflakes geeigne-
te Versuchsaufbauten vorgestellt, die für eine Massenfertigung geeignet sind. 
 
5.3.4 Festigkeit bei erhöhten Temperaturen 
Die Festigkeit bei erhöhten Temperaturen (250 °C) wurde zwischen den konventionell hart-
gelöteten Verbindungen und den mit der Nanopaste gefügten Referenzproben (Fügedruck: 
40 MPa, Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pasten-
auftrag: 20 µm) verglichen, Abbildung 5-57. Es zeigt sich, dass die Festigkeiten der Lötver-
bindungen noch deutlich höher liegen als die der Referenzproben. Auch wenn nach den Er-
gebnissen der DSC-Untersuchungen (Kapitel 5.1.2) das gesinterte Material das thermische 
Verhalten von Bulk-Silber aufweist, so zeigen die Untersuchungen zum Festigkeitsverhalten, 
dass der bei einem Druck von 40 MPa gesinterte Werkstoff nicht die gleichen mechanischen 
Eigenschaften wie das geschmolzene Massivmaterial besitzt, was auf die bereits angespro-
chene geringere Festigkeit der Fügenaht selbst, wie auch der Grenzfläche zurückzuführen ist 
(Kapitel 5.3.3). In diesem Zusammenhang kann angenommen werden, dass mit höheren 
Fügedrücken noch höhere Warmfestigkeiten erreicht werden können. 
Die Lötverbindungen versagen erneut ausnahmslos innerhalb des Grundwerkstoffes 
(Abbildung 5-58), der aufgrund der erhöhten Temperatur eine geringere Festigkeit (63 MPa) 
im Vergleich zur Prüfung an Raumtemperatur (85 MPa) aufweist. Demnach liegt die Festig-
keit der Lötnaht selbst über der Festigkeit des Grundwerkstoffes. Die mittels Nanopaste ge-
fügten Proben versagen, ähnlich den Ausführungen in Kapitel 5.3.2.1, zu einem großen Teil 
innerhalb der Fügenaht, aber auch an der Grenzfläche zum Grundwerkstoff. Die Festigkeit 
der Fügeverbindung ist im Vergleich zur Prüfung bei Raumtemperatur (58 MPa) bei höheren 
Prüftemperaturen verringert (39 MPa). Dennoch können, unter Beachtung der Tatsache, 
dass die Prüftemperatur mit 250 °C nur 50 K unterhalb der Fügetemperatur liegt, akzeptable 
Festigkeitswerte mit den mittels der Nanopaste gefügten Proben erreicht werden. 
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Abbildung 5-57: Zugscherfestigkeiten bei einer Tempe-
ratur von 250 °C von Verbindungen gefügt mit der Ag-
Nanopaste (Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 300 °C, 
Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, 
Pastenauftrag: 20 µm) im Vergleich zu Hartlötverbin-
dungen (B-Ag72Cu-780, Temperatur: 780 °C, Haltezeit: 
10 min), Grundwerkstoff: Cu-ETP 
Abbildung 5-58: Versagen im Cu-
Grundwerkstoff durch starkes 
Kornwachstum bei einer konven-
tionell hartgelöteten Verbindung 
 
5.3.5 Härte und Eindringmodul 
Die mittels Nanoindentation ermittelte Härte und der Eindringmodul werden in Abbildung 5-
59 und Abbildung 5-60 für eine mit der Nanopaste gefügte Referenzprobe, eine konventionell 
hartgelötete Verbindung sowie für Kupfer und Silber (Massivmaterialien) verglichen. 
Die mit der Nanopaste erzeugte Fügenaht weist mit 1,39 MPa eine leicht erhöhte Eindring-
härte im Vergleich zur Lötnaht (1,30 MPa) auf, was auf das eutektische Gefüge der Lötnaht 
(AgCu-Lot, siehe Anhang C1) zurückzuführen ist. Bei der Lötprobe werden neben der Ag-
Matrix auch Cu-Lamellen des Eutektikums bei der Messung erfasst. Kupfer weist mit 
1,26 MPa eine niedrigere Eindringhärte auf als Silber (HIT = 1,36 MPa), Abbildung 5-59. 
Demnach liegt die Härte der eutektischen AgCu-Lötnaht zwischen den Werten von Silber 
und Kupfer. Die Eindringhärte des gesinterten Silbers (1,39 MPa) ist nahezu identisch mit 
Bulk-Silber (1,36 MPa), sodass die mechanischen Eigenschaften bzgl. der Härte von gesin-
tertem und geschmolzenem Material vergleichbar sind. Eine nähere Diskussion hierzu – ins-
besondere, da bei den Untersuchungen zum Festigkeitsverhalten (Kapitel 5.3.3) mit den Re-
ferenzproben keine vergleichbaren mechanischen Eigenschaften im Vergleich zu den Hart-
lötverbindungen erreicht werden konnten – erfolgt nach der folgenden Betrachtung zum Ein-
dringmodul. 
Bei der Bestimmung des Eindringmoduls ergeben sich ähnliche Verhältnisse wie bei der 
Eindringhärte, Abbildung 5-60. Da bei der Prüfung der eutektischen Lötnaht sowohl Silber, 
als auch Kupfer erfasst werden, liegt der Modul der Lötnaht mit 100 GPa zwischen den Wer-
ten von Silber (81 GPa) und Kupfer (117 GPa) als Massivmaterial. Der Eindringmodul der 
gesinterten Fügenaht entspricht mit 81 GPa dem von Bulk-Silber, Abbildung 5-60. Demnach 
sind auch die elastischen Eigenschaften zwischen gesintertem und geschmolzenem Material 
vergleichbar. 
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Abbildung 5-59: Vergleich der mittels Nanoindentation ermittelten Eindringhärte zwischen 
einer mittels der Ag-Nanopaste gefügten Referenzprobe (Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 
300 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm), einer 




Abbildung 5-60: Vergleich des mittels Nanoindentation ermittelten Eindringmoduls zwischen 
einer mittels der Ag-Nanopaste gefügten Referenzprobe (Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 
300 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm), einer 
Hartlötverbindung (B-Ag72Cu-780, Temperatur: 780 °C, Haltezeit: 10 min) sowie Kupfer und 
Silber (Bulkmaterial) 
 
Im Gegensatz zu den zuletzt vorgestellten Untersuchungen, bei denen bzgl. Härte und Ein-
dringmodul vergleichbare mechanische Eigenschaften zwischen geschmolzenem und gesin-
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tertem Material ermittelt werden, wurden beim Vergleich der Festigkeiten mit konventionellen 
Lötverbindungen (Kapitel 5.3.3 und 5.3.4) Unterschiede bzgl. der mechanischen Eigenschaf-
ten festgestellt13. Diese Diskrepanz ist auf die Beanspruchungsart zurückzuführen: Während 
bei den Festigkeitsuntersuchungen Zug- und Scherbeanspruchungen auf die Fügenaht wir-
ken, wird das Material bei der Nanoindentation auf Druck beansprucht. Die in Kapitel 5.3.3 
angesprochenen, bei gesintertem Material die Festigkeit verringernden Defekte (Poren, 
Korngrenzen mit schwächerer Kontaktausbildung) wirken sich insbesondere bei einer Zug- 
und Scherbeanspruchung negativ aus, jedoch weniger unter Druckbeanspruchung. Zudem 
ist bei der Indentation die Wahrscheinlichkeit, dass eine der sehr kleinen und wenigen Poren 
(Porosität bei 40 MPa: 0,2 %) getroffen wird, deutlich geringer, während bei der Festigkeits-
prüfung die gesamte Fügenaht mit allen Defekten und Inhomogenitäten geprüft wird. 
Für eine spätere Anwendung bleibt festzuhalten, dass mit Hilfe einer geeigneten konstrukti-
ven Auslegung, ähnlich dem Einsatz von Keramiken, ein mit der Nanopaste gefügtes Bauteil 
möglichst vorwiegend auf Druck und weniger auf Zug belastet werden sollte. 
 
5.3.6 Korrosionsbeständigkeit 
Um zu untersuchen, ob die Sinterstruktur der mit der Nanopaste erzeugten Fügenaht (Para-
meter der Referenzproben, siehe Tabelle 4-7) evtl. eine geringere Korrosionsbeständigkeit 
aufweist14 als eine konventionell hartgelötete Verbindung, wurde der Korrosionsangriff beider 
Proben nach einem Tauchtest (140 h in 3%-iger Natriumchloridlösung) im REM untersucht. 
In Abbildung 5-61 ist der Korrosionsangriff für beide Fügenähte gegenübergestellt. Es zeigt 
sich, dass bei der mit der Nanopaste gefügten Verbindung der Cu-Grundwerkstoff stark, die 
Ag-Fügenaht hingegen nicht angegriffen wird, Abbildung 5-61a) und b). Bei der Lötverbin-
dung ist neben dem korrosiven Angriff des Substrates zudem ein leichter Angriff innerhalb 
der Lötnaht nachweisbar, wobei partiell die Cu-Lamellen des eutektischen Gefüges angegrif-
fen werden, Abbildung 5-61c) und d). Entsprechend der elektrochemischen Spannungsreihe 
weist Silber ein Normalpotential von +0,80 V und Kupfer ein Normalpotential von +0,34 V auf 
[260]. Demnach wird bei Anwesenheit des Elektrolyts das Silber zur Kathode und Kupfer zur 
Anode, was insbesondere zu einem korrosiven Angriff des Grundwerkstoffes Kupfer sowie 
der Cu-Lamellen in der Lötnaht führt. 
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass mit dem verwendeten Prüfmedium kein ver-
stärkter korrosiver Angriff der Sinterstruktur zu beobachten ist. Die mit der Nanopaste gefüg-
te Verbindung weist mindestens eine vergleichbare Korrosionsbeständigkeit im Vergleich zu 








                                                          
13 Die mit der Ag-Nanopaste gefügten Referenzproben weisen mit 58 MPa geringere Festigkeiten als 
die hartgelöteten Verbindungen (85 MPa) auf. Da das Versagen zumeist innerhalb der gesinterten 
Fügenaht erfolgt, ist vor allem die Festigkeit des gesinterten Materials im Vergleich zum geschmolze-
nen Material herabgesetzt. Die Grenzflächenfestigkeit spielt nur eine untergeordnete Rolle. 
14 So könnte bspw. angenommen werden, dass bei dem vorliegenden, feinkörnigen Sintergefüge die 
Korngrenzen verstärkt korrosiv angegriffen werden. 
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Abbildung 5-61: Korrosionsangriff einer a) und b) mittels Ag-Nanopaste gefügten Verbindung 
sowie c) und d) hartgelöteten Verbindung 
 
5.4 Fügen von Stahl mittels Ag-Nanopaste 
Um die Anwendungspalette der Grundwerkstoffe zu erweitern, wurde in weiteren Versuchen 
das Fügen des unlegierten Qualitätsstahles DC01 (EN: 1.0330, Anhang A2) und des austeni-
tischen Chrom-Nickel-Stahles X5CrNi18-10 (EN: 1.4301, Anhang A2) untersucht. Dabei 
wurden die Parameter der Referenzproben (Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 300 °C, Halte-
zeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) verwendet. 
Die Fügeversuche führen mit der verwendeten Oberflächenvorbehandlung des Schleifens 
und Entfettens der Stahl-Substrate jedoch nicht zu haltbaren Verbindungen. Es kann keine 
Anbindung erreicht werden, was einerseits auf metallurgische Aspekte (Unmischbarkeit von 
Fe und Ag, siehe Abbildung 4-2), andererseits auf die benetzungshemmenden Oxidschich-
ten der Stähle zurückgeführt werden kann. Mit zuletzt genanntem Punkt ergibt sich zunächst 
ein scheinbarer Widerspruch zu den Aussagen beim Fügen von Kupfer, bei denen festge-
stellt wurde, dass die natürliche Oxidschicht des Substrates den Ablauf des Sintervorganges 
fördert. Jedoch ergeben sich entscheidende Unterschiede in der Stabilität der Oxidschichten 
für Kupfer und die Stähle. Insbesondere Chromoxid, welches mit Chromanteilen > 13 Gew.-
% eine dichte und passivierende Deckschicht bei rostbeständigen Stählen bildet [164], weist 
entsprechend des Richardson-Ellingham-Diagramms (Abbildung 5-36), eine deutlich höhere 
Stabilität als Kupferoxid auf. Bei Betrachtung der Zustandsgeraden von Kohlenstoff und 
Wasserstoff, die an der in Kapitel 5.3.2.3 beschriebenen Redoxreaktion zwischen Oxid-
schicht und Partikelumhüllungen beteiligt sind, wird deutlich, dass diese bei einer Tempera-
2 µm 10 µm 
20 µm 10 µm 
Cu 
Ag-Fügenaht 
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tur von 300 °C (Fügetemperatur) unterhalb von Kupferoxid, aber oberhalb von Chromoxid 
liegen. Demnach können beide Elemente Kupferoxid reduzieren, jedoch nicht Chromoxid. 
Damit kann die passivierende und benetzungshemmende Oxidschicht des CrNi-Stahles nicht 
entfernt und keine Anbindung erreicht werden. 
Eisenoxid, welches sich bei unlegierten Stählen, wie dem verwendeten DC01 innerhalb we-
niger Minuten bildet [261], ist zwar weniger beständig und leichter zu reduzieren [14-15], 
kann aber nach [14] bspw. mit Wasserstoff erst bei Temperaturen > 900 °C reduziert werden. 
Eine mögliche Redoxreaktion zwischen Eisenoxid und den Partikelumhüllungen sollte zwar 
nicht grundsätzlich ausgeschlossen werden, jedoch ist anzunehmen, dass in diesem Falle 
die Unmischbarkeit von Fe und Ag (Abbildung 4-2) eine entscheidende Rolle für die unzurei-
chende Anbindung spielt. Zwar ist beim konventionellen Löten von Stählen der Einsatz von 
Loten auf Ag-Basis möglich [12], jedoch muss beim Fügen mit der Nanopaste davon ausge-
gangen werden, dass die Verbindungsbildung über eine feste Phase infolge der niedrigen 
Temperaturen stark eingeschränkt ist. 
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass aufgrund der nur unzureichend möglichen Ent-
fernung der Oxidschichten und/oder metallurgischer Aspekte (Unmischbarkeit von Fe und 
Ag) ein direktes Fügen von Stählen mit der Ag-Nanopaste nicht möglich ist. 
In diesem Zusammenhang ist für weiterführende Versuche die Untersuchung eines ultra-
schallunterstützten Fügens von Interesse. In unterschiedlichen Veröffentlichungen [262] 
konnten mit Hilfe von Ultraschall die Oxidschichten verschiedener Stähle entfernt und damit 
eine gute Benetzung durch Lote erzielt werden. Dabei ist auch die Auswirkung der Ultra-
schalleinwirkung auf die mikrostrukturelle Ausbildung der Fügenaht interessant, wie sie be-
reits bei anderen Fügeprozessen nachgewiesen werden konnte [263], sodass sich hier noch 
weiteres Forschungspotential ergibt. 
In industriellen Lötprozessen erfolgt die Entfernung der benetzungshemmenden Oxidschich-
ten zumeist durch den Einsatz von Flussmitteln bzw. dem Löten unter Schutzgas oder Vaku-
um. Die beiden zuletzt genannten Möglichkeiten scheiden bei Verwendung der Nanopaste 
aus, da für die Entfernung der Partikelumhüllungen zwingend Sauerstoff erforderlich ist (Ka-
pitel 5.1.2). Daher wurde in weiteren Versuchen der Einsatz von Flussmitteln in Kombination 
mit der Nanopaste untersucht. 
Für die Versuche wurden zwei kommerziell erhältliche Weichlötflussmittel auf Basis von 
Phosphorsäure und Zinkchlorid ausgewählt, deren Wirktemperaturbereich im Bereich der 
Fügetemperatur von 300 °C liegt (Tabelle 4-9). Die Flussmittel wurden mit der Nanopaste 
gemischt, wobei eine spontane Reaktion zwischen jeweiligem Flussmittel und der Nanopaste 
zu beobachten war, die sich in einer Verfärbung, Klumpenbildung sowie einer starken Ge-
ruchsentwicklung äußerte. Als Reaktionsprodukte wurden mittels XRD bei Verwendung des 
Flussmittels auf Phosphorsäurebasis Silberphosphat und bei dem Flussmittel auf Basis von 
Zinkchlorid Silberchlorid identifiziert. Damit wird die Paste zum Fügen unbrauchbar. Aufgrund 
der  „Aggressivität“  von  Flussmitteln ist zu erwarten, dass auch andere Flussmittel die Umhül-
lungen der Partikel zerstören und Reaktionen mit den reaktiven Nanopartikeln stattfinden. 
Demnach ist der Einsatz von nanopartikelhaltigen Suspensionen in Kombination mit Fluss-
mitteln auszuschließen. In diesem Zusammenhang sei auf die in Kapitel 7 beschriebenen 
Precursoren hingewiesen, bei denen bereits erfolgreich Precursoren mit Flussmitteleigen-
schaften für das Fügen eingesetzt werden konnten. 
Um dennoch Fügeverbindungen mit Stahl und der Ag-Nanopaste herstellen zu können, wur-
de der CrNi-Stahl in weiteren Versuchen mit Kupfer (Kaltgasspritzen) und Silber (PVD) be-
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schichtet, Tabelle 4-10. Aus Abbildung 5-62 wird ersichtlich, dass mit den Cu-beschichteten 
Stahlproben die Festigkeiten der mit gleichen Parametern gefügten Referenzproben (Sub-
strat: Cu) bei weitem nicht erreicht werden können. In Abbildung 5-63 ist eine Gefügeauf-
nahme der Fügeverbindung mit dem Cu-beschichteten CrNi-Stahl dargestellt. Es ist eine 
homogene Fügenaht ersichtlich. Die als Haftvermittler dienende, thermisch gespritzte Al-
Zwischenschicht (ZS) weist hingegen eine vergleichsweise hohe Porosität und Anbindungs-
fehler an das Substrat auf (siehe Markierungen in Abbildung 5-63), welche Schwachstellen 
darstellen. Dementsprechend zeigt auch die Bruchflächenanalyse, dass das Versagen aus-
nahmslos zwischen der Al-Beschichtung und dem Stahl-Substrat auftritt. Die in Abbildung 5-
62 angegebene Festigkeit entspricht also der Haftfestigkeit zwischen Al-Beschichtung und 
Stahlsubstrat. Über die Festigkeit der gesinterten Fügenaht kann keine Aussage getroffen 
werden. Für weitere Untersuchungen ist in diesem Zusammenhang eine Optimierung der 
Beschichtungsparameter resp. des Beschichtungsprozesses erforderlich. Können Beschich-
tungen mit besserer Haftung erzeugt werden, sind auch höhere Festigkeiten der Verbindun-
gen zu erwarten. 
Die mittels PVD Ag-beschichteten Stahlproben versagen nach dem Fügeprozess schon bei 
geringster mechanischer Belastung, sodass keine Zugscherprüfung durchgeführt werden 
konnte, Abbildung 5-62. Die Analyse der Bruchflächen zeigt, dass das Versagen zwischen 
dem Substrat und der Ti-Zwischenschicht erfolgt (Tabelle 4-10), sodass auch hier eine Opti-
mierung des Beschichtungsprozesses erforderlich ist, um höhere Haftfestigkeiten zwischen 




Abbildung 5-62: Vergleich der Zugscherfestigkeiten der 
Fügeverbindungen zwischen beschichtetem CrNi-Stahl 
und Kupfer (Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 300 °C, 
Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, 
Pastenauftrag: 20 µm) 
Abbildung 5-63: Mikrostruktur der 
Fügeverbindung des mittels Ther-
mischen Spritzens (TS) kupferbe-
schichteten CrNi-Stahles (Füge-
druck: 40 MPa, Temperatur: 
300 °C, Aufheizgeschwindigkeit: 
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Zusammenfassung zum Fügen von Stahl mittels Ag-Nanopaste  
 
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass ein direktes Fügen von Stählen mit der Ag-
Nanopaste aufgrund benetzungshemmender Oxidschichten und metallurgischer Aspekte 
nicht möglich ist. Auch der Einsatz von Flussmitteln scheidet aufgrund unerwünschter Reak-
tionen zwischen Nanopartikeln und Flussmitteln aus. Mit geeigneten Beschichtungen können 
hingegen haltbare Verbindungen erzeugt werden. In der vorliegenden Arbeit weisen diese 
jedoch – aufgrund ungenügender Haftung zwischen Beschichtung und Substrat – im Ver-
gleich zu Verbindungen mit Kupfer als Substrat deutlich geringere Festigkeitswerte auf. Eine 
Optimierung der Beschichtungen mit höheren Haftfestigkeiten zwischen Beschichtung und 
Substrat sollte jedoch zu einer Steigerung der Verbindungsfestigkeiten führen. 
Hier sei zudem auf die Ergebnisse zum Fügen mit einer Ni-Nanosuspension im folgenden 
Kapitel 6 hingewiesen, mit der erfolgreich Fügeverbindungen mit Stählen mit hohen Festig-
keiten hergestellt werden konnten. 
 
 
5.5 Fügen einer Metall-Keramik-Verbindung mittels Ag-Nanopaste 
In der Motivation dieser Arbeit (Kapitel 1) wurde bereits dargelegt, dass Nanosuspensionen 
auch ein großes Potential zum Fügen nichtmetallischer Werkstoffe besitzen. Daher soll im 
Folgenden demonstriert werden, dass eine Übertragung auf andere Werkstoffe grundsätzlich 
möglich ist. So konnte in einem ersten Versuch auch das Fügen einer Metall-Keramik-
Verbindung mit der Nanopaste realisiert werden. Die stark unterschiedlichen thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten von Metallen und Keramiken verursachen beim konventionellen 
Aktivlöten dieser Mischverbindungen (Löttemperaturen zwischen 850 °C und 1050 °C) oft-
mals hohe Eigenspannungen, die zu einem vorzeitigen Versagen der Verbindungen führen 
können [17-18]. Durch die Verwendung von Nanosuspensionen können niedrigere Fügetem-
peraturen realisiert werden, was in einer Verringerung der thermisch induzierten Eigenspan-
nungen und damit qualitativ höherwertigen Verbindungen resultiert. 
Für die Versuche wurde Kupfer als Metall und, um eine Anbindung an die Keramik zu errei-
chen, metallisiertes Al2O3 (siehe Kapitel 4.1.1) als Keramik verwendet. Das Fügen erfolgte 
mit den Parametern der Referenzproben (Tabelle 4-7) bei einer Temperatur von 300 °C. 
In Abbildung 5-64 sind Gefügeaufnahmen der Verbindung dargestellt. Die Fügenaht ist ho-
mogen und weist eine gute Anbindung an die Cu-Schicht der metallisierten Keramik sowie 
an das Cu-Substrat auf, was auf gute mechanische Eigenschaften der Verbindung hindeutet. 
Es zeigt sich also, dass die Herstellung von Metall-Keramik-Verbindungen mit der Ag-
Nanopaste prinzipiell möglich ist. Hier ergibt sich erneut ein großes Feld für weitere For-
schungsarbeiten, die jedoch den Rahmen der vorliegenden Arbeit sprengen würden. So soll-
ten in weiterführenden Untersuchungen die mechanischen Eigenschaften solcher Mischver-
bindungen analysiert werden. Ebenso wären Versuche zum Fügen nichtmetallisierter Kera-
miken von großem Interesse, wobei, ähnlich dem Aktivlöten, der Einsatz von Ti-Nano-
partikeln an der Grenzfläche zur Keramik denkbar wäre, um eine direkte Anbindung zu errei-
chen. In diesem Zusammenhang sei auch auf die Untersuchungen von Klaka [168] hinge-
wiesen, der für das Sintern von Ag-Flakes an Keramiken geeignete und am Markt erhältliche 
Dickschichtpasten als Haftvermittler identifizieren konnte. 
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5.6 Fazit der Ergebnisse zum Fügen mittels Ag-Nanopaste 
  
Abbildung 5-64: Mikrostruktur einer Metall-Keramik-Verbindung, gefügt mit der Ag-Nano-
paste (Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 300 °C, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pasten-
auftrag: 20 µm) 
 
 
Die DSC-Untersuchungen (Kapitel 5.1.1) der Ag-Nanopaste zeigen, dass die passivierende 
Umhüllung der Nanopartikel bei einer Temperatur von 410 °C, jedoch nur unter Anwesenheit 
von Sauerstoff, entfernt werden kann, sodass der Fügevorgang an Luft durchzuführen ist. Mit 
Degradation der Umhüllungen verringern die Nanopartikel ihre hohe Oberflächenenergie 
zumeist durch Sinterprozesse. Schmelzprozesse treten vermutlich nur kurzzeitig und nur bei 
sehr kleinen Partikeln auf. Das gesinterte Gefüge weist die thermischen Eigenschaften von 
massivem Silber auf, sodass sich ein großes Potential zum Fügen temperaturbeständiger 
Verbindungen bei niedrigen Fügetemperaturen ergibt. Die Untersuchungen zum Sinterver-
halten (Kapitel 5.2) haben zudem gezeigt, dass mit entsprechend angepasster Haltezeit die 
Entfernung der Umhüllungen und damit der Sinterbeginn zu niedrigeren Temperaturen ver-
schoben werden kann. So können bereits bei einer Temperatur von 300 °C (Haltezeit: 
10 min) qualitativ hochwertige Verbindungen mit Cu als Substrat hergestellt werden. 
Die Variationen der Prozessparameter (Kapitel 5.3.2) zeigen, dass insbesondere der Füge-
druck einen entscheidenden Einfluss auf das Festigkeitsverhalten ausübt. So liegen auf-
grund der eingeschränkten Diffusion zwischen Füge- und Grundwerkstoff (Verbindungsbil-
dung über Sintern in der festen Phase) die Festigkeiten bei niedrigen Drücken (bis 20 MPa) 
noch unter denen konventionell weichgelöteter Verbindungen. Mit hohen Drücken (ab 
60 MPa) können hingegen die Festigkeiten von Hartlötverbindungen erreicht bzw. sogar 
übertroffen werden (Kapitel 5.3.3). Somit weist das Fügen mit Nanosuspensionen ein großes 
Potential als Alternative für Hartlötprozesse auf. Um gleichwertige Verbindungseigenschaften 
zu erzielen, sind jedoch hohe Fügedrücke erforderlich, sodass für den Einsatz in der Praxis 
die Probengeometrie anzupassen ist und Versuchsaufbauten erforderlich sind, die ein simul-
tanes Aufbringen von Temperatur und Druck ermöglichen. Weiterhin beeinflussen neben 
dem Fügedruck auch die Fügetemperatur, die Haltezeit, die Dicke des Pastenauftrages und 
die Größe der Fügefläche die erreichbaren Festigkeiten. 
Untersuchungen zum Fügen von Stählen zeigen, dass ein Fügen dieser nur mit geeigneten 
Oberflächenbeschichtungen möglich ist (Kapitel 5.4). Weiterhin konnte in Kapitel 5.5 die 
prinzipielle Realisierbarkeit der Herstellung von Metall-Keramik-Verbindungen mit der Nano-
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6 Ergebnisse zum Fügen mittels Ni-Nanopaste 
 
Um auch Verbindungen mit Stählen herstellen zu können, die häufig in konventionellen Löt-
prozessen eingesetzt werden, wurde in weiteren Versuchen eine eigens hergestellte Ni-
Nanopaste (Kapitel 4.1.2.3) für das Fügen untersucht. Als Substrate wurden der unlegierte 
Qualitätsstahl DC01 und der austenitische Chrom-Nickel-Stahl X5CrNi18-10 (Zusammen-
setzungen siehe Anhang A2) verwendet. 
 
6.1 Thermisches Verhalten der Ni-Nanopaste und Röntgendiffraktion 
Aufgrund der hohen Oxidationsneigung von Nickel wurden die STA-Analysen der Ni-Nano-
paste in Argon durchgeführt15. Die Paste wurde bis zu einer Temperatur von 900 °C mit einer 
Aufheizgeschwindigkeit von 10 K/min untersucht. 
In Abbildung 6-1 ist die DSC- und TG-Kurve der Untersuchung dargestellt. Bei der vor der 
Analyse durchgeführten Evakuierung des Probenraumes tritt bereits ein erster Masseverlust 
auf (beginnende Verdampfung der leicht flüchtigen Lösungsmittel im Vakuum), sodass bei 
Beginn der Messung das TG-Signal erst ab ca. 80 Gew.-% aufgenommen wird. Da sich der 
aufgezeichnete Masseverlust auf die ursprünglich abgewogene Probenmasse bezieht, er-
laubt die TG-Kurve dennoch einen Rückschluss auf den Restmassegehalt. 
Das TG-Signal zeigt bis zu einer Temperatur von 149 °C einen starken Masseverlust (Rest-
massegehalt: 55,2 Gew.-%). Anhand der DSC-Kurve sind bis zu dieser Temperatur zwei 
endotherme Peaks zu beobachten, sodass davon ausgegangen werden kann, dass bis 
149 °C  die  Lösungsmittel  α-Terpineol und p-Xylen nahezu vollständig entfernt werden. Der 
weitere Verlauf der DSC-Kurve ähnelt mit zwei exothermen Reaktionen dem Verlauf der 
DSC-Kurve der Ag-Nanopaste (vgl. Abbildung 5-5): Der erste, sehr breite Peak erreicht bei 
ca. 310 °C ein Maximum, wobei diese Reaktion mit einem weiteren, leichten Masseverlust 
verbunden ist (Restmassegehalt: 53,0 Gew.-%). Es ist anzunehmen, dass diese Reaktion, 
wie bei der Ag-Nanopaste, einem beginnenden Aufspalten und Abbau der CH2-Molekül-
ketten der Stabilisatoren entspricht. Das Peakmaximum des zweiten, schärfer ausgeprägten 
Peaks ist mit 768 °C im Vergleich zur Ag-Nanopaste zu einer deutlich höheren Temperatur 
verschoben. Es wird angenommen, dass diese Reaktion der Zersetzung der an den Partike-
loberflächen verbliebenen, chemisorbierten Moleküle der Stabilisatoren entspricht, wobei es 
sich vermutlich um die Thiolgruppen (-SH) handelt [264], Tabelle 4-3. In diesem Temperatur-
bereich zeigt die TG-Kurve einen weiteren, leichten Masseverlust, sodass der Restmasse-
gehalt nach der Analyse 52,5 Gew.-% beträgt. Im Vergleich zum eingestellten Ni-Gehalt von 
49,0 Gew.-% (Kapitel 4.1.2.3) liegt der Metallgehalt der untersuchten Probe also noch etwas 
höher. Dies kann einerseits auf eine nicht vollständige Entfernung der Organik in der Probe 
(Geschlossenporigkeit) zurückgeführt werden, andererseits auch auf eine leicht inhomogene 
Verteilung der Nanopartikel in der Suspension. 
Um die aufgestellten Vermutungen der Zuordnung der Reaktionen zu den einzelnen DSC-
Signalen zu überprüfen, wurde in einem weiteren Schritt die Analyse bei einer Temperatur 
von 600 °C, also nach dem ersten exothermen Peak, gestoppt und die mittels XRD ermittel-
ten Kristallitgrößen beider Proben (bis 600 °C und bis 900 °C) verglichen. Mit dieser Unter-
suchung können die Annahmen aus den DSC-Untersuchungen bestätigt werden: Die bis zu 
                                                          
15 Bei einer Analyse an Luft konnte infolge einer Oxidation der Ni-Nanopartikel mit einhergehender 
Massezunahme kein verwertbares Ergebnis ermittelt werden, siehe Anhang E1. 
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einer Temperatur von 600 °C wärmebehandelte Probe weist eine Kristallitgröße von 80 nm 
auf, während bei einer Temperatur von 900 °C die Größe mit >> 200 nm deutlich höher liegt. 
Demnach findet nach der ersten exothermen Reaktion noch kein Sintervorgang statt (Parti-
keldurchmesser der Nanopartikel: ca. 10 nm bis 100 nm, Kapitel 4.1.2.3). Nach dem zweiten 
exothermen Peak werden mittels XRD hingegen deutlich größere Strukturen detektiert, so-
dass davon ausgegangen werden kann, dass nach der zweiten exothermen Reaktion 
(Peakmaximum: 768 °C) der Sinterprozess startet und es sich daher bei dieser Reaktion um 
die endgültige Zersetzung der Stabilisatoren handelt. 
 
 
Abbildung 6-1: DSC- und TG-Kurve der Ni-Nanopaste bei einer Analyse bis 900 °C in Argon, 
Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min 
 
6.2 Fügen von Stahl mittels Ni-Nanopaste 
Basierend auf den Resultaten der thermischen Analyse wurden die Temperaturen für die 
Fügeversuche zu 650 °C, 750 °C und 850 °C festgelegt. Die niedrige Fügetemperatur von 
650 °C wurde gewählt, da bei der Ag-Nanopaste bereits festgestellt wurde, dass mit entspre-
chender Haltezeit auch bei einer niedrigeren Temperatur, als der in den DSC-Unter-
suchungen ermittelten, eine Entfernung der Umhüllungen und damit ein Sinterprozess er-
reicht werden kann (Kapitel 5.2.1). Demnach ist zu vermuten, dass auch mit einer Tempera-
tur von 650 °C bei der gewählten Haltezeit von 10 min (Tabelle 4-11) erfolgreich Fügeverbin-
dungen hergestellt werden können. Für die Versuche wurden zudem zwei unterschiedliche 
Fügedrücke von 0 MPa und 20 MPa untersucht. Mit einem Druck von 0 MPa sollte ermittelt 
werden, inwieweit es mit einem drucklosen Fügevorgang möglich ist, qualitativ hochwertige 
Verbindungen herzustellen. Der weiterhin verwendete Fügedruck von 20 MPa stellt den ma-
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ximal ertragbaren Druck der Substrate dar, ohne dass Verformungen der Stähle auftreten16. 
Alle weiteren Parameter wurden entsprechend Tabelle 4-11 konstant gehalten. Entgegen 
den DSC-Analysen, bei denen an Luft eine Oxidation der Ni-Partikel beobachtet wurde, 
konnte ein Fügen an Luft realisiert werden, da vermutlich die flächige Abdeckung der Füge-
partner eine Oxidation verhindert. 
 
6.2.1 Fügen des Stahles DC01 
Die erreichbaren Zugscherfestigkeiten der Verbindungen mit der Ni-Nanopaste und dem un-
legierten Qualitätsstahl Stahl DC01 (Probengeometrie: Abbildung 4-4b) sind in Abbildung 6-
2a) dargestellt. Es zeigt sich, dass, im Gegensatz zu den Ergebnissen der Ag-Nanopaste, 
bei Verwendung der Ni-Paste im betrachteten Parameterbereich die Fügetemperatur einen 
größeren Einfluss auf das Festigkeitsverhalten ausübt als der Fügedruck. 
Die Festigkeiten steigen mit zunehmender Temperatur signifikant, von 27 MPa bei einer 
Temperatur von 650 °C auf 122 MPa bei 850 °C. Die steigenden Festigkeitswerte decken 
sich mit den Ergebnissen der DSC-Analyse: Bei einer Temperatur von 650 °C werden die 
Umhüllungen der Partikel entsprechend Abbildung 6-1 noch nicht entfernt, sodass kein ther-
misch aktivierter Sinterprozess stattfinden kann. Dass bei den Fügeversuchen dennoch eine 
gewisse Festigkeit erreicht wird, ist auf die verwendete Haltezeit von 10 min und den Füge-
druck von 20 MPa zurückzuführen, die beide, trotz der niedrigen Temperatur, zu einer parti-
ellen Entfernung der Umhüllungen beitragen (Kapitel 5.2.1 und 5.3.2.1). So zeigt die Gefüge-
aufnahme der Verbindung in Abbildung 6-2b), dass infolge der Druckaufbringung und der 
Haltezeit auch bei 650 °C ein beginnender Sinterprozess stattfindet. 
Mit zunehmender Temperatur steigt die Sinteraktivität einerseits durch die zusätzliche ther-
mische Entfernung der passivierenden Umhüllungen (Abbildung 6-1) und andererseits durch 
die nach Formel 2-8 erhöhte Diffusionsgeschwindigkeit17, was in deutlich höheren Festigkei-
ten resultiert, Abbildung 6-2a). 
Die Erhöhung des Fügedruckes führt bei einer konstanten Temperatur von 850 °C hingegen 
nur zu einem geringfügigen Anstieg der Festigkeiten (von 108 MPa bei einem Fügedruck von 
0 MPa auf 122 MPa bei einem Druck von 20 MPa, Abbildung 6-2a). Dies stellt einen wesent-
lichen Vorteil dar, da, je nach Anforderungen an das gefügte Bauteil, unter Umständen mit 
einem drucklosen Fügevorgang ausreichend hohe Festigkeiten erzielt werden können. 
In Abbildung 6-2b) ist die Mikrostruktur der Fügeverbindung bei einer Temperatur von 650 °C 
und in Abbildung 6-3 für 850 °C dargestellt. Bei einer Temperatur von 650 °C ist in der Mitte 
der Fügenaht eine porenreiche Struktur mit zum Teil noch kleinen Partikeln zu beobachten (1 
in Abbildung 6-2b), was darauf hindeutet, dass im Inneren der Naht noch kein ausreichender 
Sintervorgang stattgefunden hat. Bei 850 °C ist im Inneren hingegen ein deutlicher Sinter-
fortschritt zu erkennen (1 in Abbildung 6-3), was auf das erhöhte Diffusions- und damit Sin-
tervermögen durch die höhere Temperatur zurückgeführt werden kann. An den Rändern der 
Fügenaht liegt im Vergleich zur Mitte bei beiden Temperaturen ein deutlich dichteres Gefüge 
vor (2 in Abbildung 6-2b) und Abbildung 6-3), wobei vermutlich die ausgeprägte Diffusion von 
                                                          
16 Damit ist der maximal ertragbare Druck der Stahl-Substrate im Vergleich zu den Untersuchungen 
mit der Ag-Nanopaste (Substrat: Cu, max. Druck: 80 MPa) deutlich verringert, was auf die höheren 
Temperaturen (650 °C bis 850 °C bei der Ni-Nanopaste vs. 250 °C bis 450 °C bei der Ag-Nanopaste) 
zurückzuführen ist. 
17 Dabei ist sowohl zwischen den Partikeln innerhalb der Fügenaht, als auch zwischen Substrat und 
Fügenaht eine verstärkte Diffusion zu erwarten. 
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Fe in die Randbereiche der Fügenaht (Fe-Anteil bei 850 °C: 46 Gew.-%, 2 in Abbildung 6-3) 
zu dieser Verdichtung führt. Weiterhin ist bei beiden Temperaturen an der Grenzfläche zwi-
schen Fügenaht und Grundwerkstoff ein dunkler Saum zu erkennen (3 in Abbildung 6-2b) 
und Abbildung 6-3), der nach EDX-Analysen (Abbildung 6-3) mit großer Wahrscheinlichkeit 
einer Eisenoxidschicht entspricht. Bei einer Temperatur von 650 °C ist diese Oxidschicht nur 
marginal, bei 850 °C hingegen sehr stark ausgeprägt, was auf das verstärkte Wachstum der 
Oxidschicht durch die höhere Temperatur (ab 700 °C [261]) zurückgeführt werden kann. 
Trotz der Oxidschichten sind bei beiden Temperaturen deutlich Diffusionszonen im Grund-
werkstoff zu beobachten (4 in Abbildung 6-2b) und Abbildung 6-3). Bei einer Temperatur von 
650 °C werden mittels Linescan Diffusionstiefen für Ni in Fe von ca. 4 µm und von Fe in 
Ni > 13 µm nachgewiesen, siehe Anhang F1. Demnach finden bereits bei einer Temperatur 
von 650 °C und einer Haltezeit von 10 min ausgeprägte Diffusionsvorgänge zwischen Füge-
naht und Grundwerkstoff statt. Die sehr dünne Oxidschicht beeinflusst die Diffusion zwischen 
Fe und Ni vermutlich nicht oder nur kaum. Bei einer Fügetemperatur von 850 °C werden ver-
gleichbare Diffusionstiefen ermittelt: Aus der Fügenaht diffundieren Ni-Atome bis in eine Tie-
fe von ca. 4 µm in das Fe-Substrat und Fe kann bis in eine Tiefe > 17 µm in der Fügenaht 
nachgewiesen werden, Abbildung 6-3 und Anhang F2. Allerdings weist die Diffusionszone im 
Grundwerkstoff bei 850 °C im Vergleich zu 650 °C eine völlig andere Struktur auf, vgl. Abbil-
dung 6-2b) und Abbildung 6-3. Während bei 650 °C ein homogener Saum infolge der Diffusi-
on von Ni in das Substrat entsteht (Abbildung 6-2b), erfolgt die Diffusion bei 850 °C lediglich 
entlang der Korngrenzen, sodass davon ausgegangen werden muss, dass die deutlich di-
ckere Oxidschicht (3 in Abbildung 6-3) die Diffusion derart beeinflusst, dass die Diffusion nur 






Abbildung 6-2: a) Zugscherfestigkeit der Fügeverbindungen mit der Ni-Nanopaste und dem 
DC01 in Abhängigkeit der Fügetemperatur und des Fügedruckes (Haltezeit: 10 min, Aufheiz-
geschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) und b) Mikrostruktur der Fügeverbindung 
mit der Ni-Nanopaste und dem DC01 bei einer Fügetemperatur von 650 °C und einem Füge-
druck von 20 MPa (Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 
20 µm) 
 
Dennoch zeigen die Ergebnisse, dass bei beiden Temperaturen ausgeprägte Diffusionsvor-
gänge stattfinden, die bei einer Haltezeit von 10 min und den verwendeten Temperaturen 
nicht unbedingt zu erwarten waren. So wurden in [265-267] für ähnliche Temperaturen bei 
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koeffizienten ermittelt. Es kann angenommen werden, dass Nanoeffekte die Grundlage für 
die verstärkte Diffusion darstellen. So weisen Nanopartikel einerseits einen signifikant erhöh-
ten Diffusionskoeffizienten auf (Kapitel 2.3.2.4), sodass mit einer verstärkten Diffusion von Ni 
in das Substrat zu rechnen ist. Andererseits ist die Fügenaht zu Beginn des Fügevorganges 
durch eine nanoporöse Struktur (hohe Anzahl von Defekten) gekennzeichnet, die im Laufe 
des Fügeprozesses durch den Sintervorgang zwar verdichtet wird, wobei die entstehende 
Sinterstruktur dennoch zwangsläufig Gitterfehler aufweist. Mit zunehmender Anzahl der De-
fekte steigt auch der Diffusionskoeffizient (Kapitel 2.3.2.5), sodass durch die große Defekt-
anzahl die Diffusion von Fe-Atomen in die Fügenaht erleichtert wird. Interessant ist dabei, 
dass offenkundig insbesondere der zuletzt genannte Effekt zu einem deutlich erhöhten Teil-
chenstrom führt. Entsprechend der EDX-Analysen (Abbildung 6-3) diffundiert Fe mit einem 
wesentlich höheren Diffusionskoeffizienten in die Fügenaht als Ni in das Substrat18. Auch die 
in der Nähe der Fügenaht zu beobachtende Mikroporosität im Grundwerkstoff (Abbildung 6-
2b und Abbildung 6-3) sowie die Verschiebung des Schnittpunktes von Fe und Ni in die Ni-
Fügenaht in den Linescans (Anhang F1 und F2), die auf den Kirkendall-Effekt hinweisen, 




[Gew.-%] Ni Fe Mn O 
1 87 13 -- -- 
2 54 46 -- -- 
3 5 74 2 19 
4 3 96 1 -- 
 
Tiefe [µm] 
Gehalt Fe in 
Fügenaht 
[Gew.-%] 
Gehalt Ni in 
Substrat 
[Gew.-%] 
2 46 3 
10 13 0 
 
Abbildung 6-3: Mikrostruktur der Fügeverbindung mit der Ni-Nanopaste und dem DC01 so-
wie Elementanalysen (EDX) bei einer Fügetemperatur von 850 °C und einem Fügedruck von 
20 MPa (Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) 
 
6.2.2 Fügen des CrNi-Stahles 
Die Zugscherfestigkeiten der Verbindungen mit dem austenitischen CrNi-Stahl (Probengeo-
metrie: Abbildung 4-4b) sind in Abbildung 6-4a) in Abhängigkeit der Fügetemperatur und des 
Fügedruckes dargestellt. Bei Verwendung dieses Stahles haben sowohl die Fügetemperatur, 
als auch der Fügedruck einen entscheidenden Einfluss auf das Festigkeitsverhalten. 
Die höchsten Festigkeiten (57 MPa) werden mit einer Temperatur von 850 °C und einem 
Druck von 20 MPa erreicht, Abbildung 6-4a). Bei geringeren Temperaturen und bei einem 
drucklosen Fügevorgang liegen die Werte deutlich niedriger (750 °C: 10 MPa, 650 °C: 
4 MPa, druckloses Fügen bei 850 °C: 16 MPa). 
Im Vergleich zum Substrat DC01 (Kapitel 6.2.1) sind die Festigkeitswerte signifikant verrin-
gert (vgl. Abbildung 6-2a) und Abbildung 6-4a), was mit großer Wahrscheinlichkeit auf die 
passivierende Oxidschicht des CrNi-Stahles zurückzuführen ist, da das Versagen zumeist an 
                                                          
18 Vermutlich ist durch den hohen Teilchenstrom von Fe in Ni die Fügenaht im Vergleich zum Inneren 
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der Grenzfläche zwischen Substrat und Fügenaht erfolgt. Die Oxidschicht von CrNi-Stählen 
bildet sich bei Anwesenheit von Luftsauerstoff innerhalb von Millisekunden, sodass bei der 
verwendeten Oberflächenvorbehandlung an Luft (Kapitel 4.1.1) keine oxidfreie Oberfläche zu 
erwarten ist. Es muss davon ausgegangen werden, dass die chemische Inkompatibilität von 
nichtmetallischer Oxidschicht und metallischer Fügenaht ein Ansintern der Partikel er-
schwert. Die Diffusion von Ni in Fe (und umgekehrt) wird durch die Oxidschicht vermutlich 
eingeschränkt, was in den niedrigeren Festigkeiten im Vergleich zum Stahl DC01 resultiert. 
Aus diesem Grund wurde in weiteren Versuchen der Einfluss verschiedener Oberflächenbe-
handlungsverfahren des CrNi-Stahles (Tabelle 4-12) auf das Festigkeitsverhalten untersucht. 
Aus Abbildung 6-4b) wird ersichtlich, dass mit diesen Vorbehandlungen der Substrate die 
Festigkeiten der Verbindungen erhöht werden können. Während mit dem Schleifen der Sub-
strate die Zugscherfestigkeiten 57 MPa betragen, können diese durch das Entfernen der 
Passivschicht (Elektrolytisches Beizen) auf 67 MPa und durch die Gleichartigkeit von Füge-
naht und Beschichtung (Galvanische Nickelschicht) auf 82 MPa erhöht werden. Dies belegt 
die Vermutung, dass die Passivschicht des Stahles die Diffusion zwischen Substrat und Fü-
genaht einschränkt und demnach mit geeigneten Oberflächenvorbehandlungs- bzw. Be-






Abbildung 6-4: Zugscherfestigkeit der Fügeverbindungen mit der Ni-Nanopaste und dem 
CrNi-Stahl a) in Abhängigkeit der Fügetemperatur und des Fügedruckes (Haltezeit: 10 min, 
Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) und b) in Abhängigkeit der Ober-
flächenvorbehandlung des Stahlsubstrates (Fügedruck: 20 MPa, Fügetemperatur: 850 °C, 
Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) 
 
Die mikrostrukturelle Ausbildung des Gefüges bei 850 °C und 20 MPa (Oberflächenvorbe-
handlung: Schleifen) ist in Abbildung 6-5 dargestellt. Im Vergleich zu der mit gleichen Para-
metern hergestellten Verbindung mit dem DC01 (Abbildung 6-3) ist die Fügenaht durch eine 
wesentlich höhere Porosität gekennzeichnet. Ein mehrzoniger Aufbau, insbesondere mit ei-
ner Verdichtung an den Rändern der Fügenaht, kann beim CrNi-Stahl nicht beobachtet wer-
den. Mittels EDX-Analysen werden in der Fügenaht lediglich 5 Gew.-% Fe nachgewiesen (1 
in Abbildung 6-5), während beim DC01 ein deutlich höherer Fe-Gehalt (13 Gew.-% bis 
46 Gew.-%, Abbildung 6-3) in der Fügenaht ermittelt wurde. Demnach scheint sich die in 
Kapitel 6.2.1 aufgestellte Vermutung zu bestätigen, dass, bei Verwendung des DC01 als 
Substrat, die starke Diffusion von Fe in Ni zur Verdichtung der Fügenaht (insbesondere in 
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den Randbereichen) führt. Durch die deutlich abgeschwächte Diffusion von Fe in die Füge-
naht kann beim CrNi-Stahl hingegen keine vergleichbare Verdichtung erreicht werden. 
Dieser Unterschied der Diffusionskoeffizienten von Fe in die Ni-Fügenaht zwischen beiden 
Substraten kann folgende Gründe haben: 
 Die verschiedenen Gefügemodifikationen der Stähle (CrNi-Stahl: Austenit, DC01: 
Ferrit + Perlit) beeinflussen das Diffusionsverhalten. So diffundieren nach [268] Fe-
Atome im Austenit aufgrund der hohen Packungsdichte (kfz Gitter) mit einem deutlich 
geringeren Diffusionskoeffizienten als im Ferrit (krz). Dies deckt sich mit den vorge-
stellten Ergebnissen19. 
 Es ist anzunehmen, dass auch die Ausbildung und chemische Zusammensetzung der 
jeweiligen Oxidschichten einen Einfluss auf das Diffusionsvermögen ausüben. Wäh-
rend beim CrNi-Stahl eine sehr dichte Oxidschicht20 gebildet wird, die wenig Defekte 
aufweist, sind Oxid- bzw. Zunderschichten unlegierter Stähle wie dem DC01 durch 
eine hohe Anzahl von Fehl- bzw. Leerstellen gekennzeichnet [261]. Da Defekte Diffu-
sionspfade darstellen, kann davon ausgegangen werden, dass das Diffusionsvermö-
gen von Fe durch die Oxidschicht hindurch beim DC01 stark ausgeprägt (viele Defek-





[Gew.-%] Ni Fe Cr 
1 93 5 2 
2 65 28 7 
 
Abbildung 6-5: Mikrostruktur der Fügeverbindung mit der Ni-Nanopaste und dem CrNi-Stahl 
sowie Elementanalysen (EDX) bei einer Fügetemperatur von 850 °C und einem Fügedruck 
von 20 MPa (Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) 
 
Im Grundwerkstoff des CrNi-Stahles ist eine ausgeprägte Diffusionszone zu beobachten 
(Abbildung 6-5), die sich im Gegensatz zum DC01 (Abbildung 6-3) als ein homogener Saum 
ausbildet, was nahe legt, dass zwar die Diffusion von Fe in Ni eingeschränkt ist, jedoch nicht 
oder weniger stark die Diffusion von Ni in Fe. So werden in der Diffusionszone des CrNi-
Stahls mittels EDX 65 Gew.-% Ni detektiert (2 in Abbildung 6-5), während beim DC01 ledig-
lich 3 Gew.-% Ni detektiert wurden (4 in Abbildung 6-3). Demnach weist beim CrNi-Stahl Ni 
einen deutlich höheren Diffusionskoeffizienten in Fe auf, als beim DC01. Dies kann erneut 
                                                          
19 Allerdings ist zu beachten, dass das Fügen des DC01 im Zweiphasengebiet (Ferrit + Austenit) er-
folgt. Der (geringe) Austenit-Anteil wird dabei vernachlässigt. 
20 Dass die Oxidschicht des CrNi-Stahles in der Gefügeaufnahme in Abbildung 6-5 im Vergleich zur 
wesentlich dickeren Oxidschicht des DC01 (Abbildung 6-3) bei gleicher Temperatur (850 °C) kaum 
sichtbar ist, kann auf das deutlich verlangsamte Wachstum der Chromoxidschicht im Vergleich zur 
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6.3 Fazit der Ergebnisse zum Fügen mittels Ni-Nanopaste 
auf die verschiedenen Gefügemodifikationen der Stähle zurückgeführt werden: So wurde 
auch in [265] festgestellt, dass Ni in Austenit einen wesentlich höheren Diffusionskoeffizien-
ten als in Ferrit aufweist. 
Der Vergleich zwischen DC01 und dem CrNi-Stahl zeigt, dass beim CrNi-Stahl Ni einen 
deutlich höheren Diffusionskoeffizienten in Fe aufweist als umgekehrt. Beim DC01 wurde 
hingegen ein höherer Diffusionskoeffizient von Fe in Ni als umgekehrt nachgewiesen (Kapi-
tel 6.2.1). Auch der Vergleich der Linescans zwischen DC01 und CrNi-Stahl (Anhang F2 und 
G1) zeigt, dass sich der Schnittpunkt zwischen Fe und Ni beim DC01 in das Innere der Fü-
genaht verlagert (höherer Diffusionskoeffizient von Fe in Ni), während beim CrNi-Stahl eine 
Verlagerung in das Substrat zu beobachten ist (höherer Diffusionskoeffizient von Ni in Fe). 
Mögliche Gründe für diese Beobachtung wurden bereits genannt (Modifikationen der Stähle 
sowie Durchlässigkeit der Oxidschichten für ein Element in das andere). Für eine genauere 
Erklärung dieses Phänomens, welches wahrscheinlich ein komplexes Zusammenspiel vieler 
Faktoren ist, sind jedoch weitere Untersuchungen erforderlich, die den Rahmen der vorlie-
genden Arbeit sprengen würden. 
 
 
Die hier nur kurz umrissenen Ergebnisse zeigen ein großes Potential zum Fügen der Stähle 
mit der Ni-Nanopaste auf. Obgleich die selbst hergestellte Nanopaste noch optimierbar ist21, 
können schon hohe Festigkeiten der Verbindungen erzielt werden. Durch die, im Vergleich 
zur Ag-Nanopaste, relativ hohen Fügetemperaturen werden ausgeprägte Diffusionszonen 
beobachtet, wobei sich die Diffusionsströme zwischen Fe und Ni für beide untersuchte Stäh-
le unterscheiden (Kapitel 6.2.2). Mit den Versuchen konnte die prinzipielle Realisierbarkeit 
des Fügens von Stählen mit Ni-Nanopartikeln nachgewiesen werden, jedoch sind noch wei-
tere Untersuchungen für ein tiefgreifendes Verständnis der ablaufenden Mechanismen nötig. 
Die Ergebnisse zeigen weiterhin, dass es beim Fügen mit Nanosuspensionen nicht ohne 
Weiteres möglich ist, die Erkenntnisse eines Werkstoffsystems auf ein anderes zu übertra-
gen. So beeinflusste in Kapitel 5 bei Verwendung der Ag-Nanopaste als Zusatzwerkstoff und 
Cu als Substrat insbesondere der Fügedruck entscheidend das Festigkeitsverhalten (Abbil-
dung 5-53). Beim Fügen der Stähle mit der Ni-Nanopaste übt hingegen die Fügetemperatur 
einen größeren Einfluss aus als der Druck (Abbildung 6-2a) und Abbildung 6-4a). Demnach 
ist für jedes einzelne, interessierende System aus Substrat und Zusatzwerkstoff der Einfluss 
der Prozessparameter zu untersuchen. 
                                                          
21 Dabei sind insbesondere die Partikelgröße sowie der Partikelgehalt optimierbar, aber auch weitere 
Untersuchungen bzgl. geeigneter Lösungsmittel und Stabilisatoren wären von Interesse. 
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7  Ergebnisse zum Fügen mittels Ag-Precursoren 
 
Im folgenden Kapitel soll mit der Anwendung von Precursoren eine weitere Möglichkeit zum 
Fügen bei niedrigen Temperaturen vorgestellt werden. Die verwendeten Silberprecursoren, 
die am Institut für Chemie der Technischen Universität Chemnitz hergestellt wurden, bilden 
in-situ, während des Erwärmungs- bzw. Fügeprozesses, Ag-Nanopartikel. Damit ergeben 
sich im Vergleich zu der in Kapitel 5 vorgestellten Ag-Nanopaste einige Vorteile: 
 Während die Haltbarkeit nanopartikelhaltiger Suspensionen durch die Lebensdauer 
des Stabilisatormaterials begrenzt ist (Tabelle 4-2), was bei Überschreitung der Le-
bensdauer zu einer Verschiebung der Reaktionstemperaturen zu höheren Werten 
führt (Abbildung 5-12), sind die Precursoren als Feststoff langzeitstabil [269-270]. 
 Die für Fügeprozesse nötige Beschaffenheit als Paste kann einfach durch Mischen 
des Pulvers mit geeigneten Lösungsmitteln eingestellt werden und weist stets die 
gleiche Konzentration bzw. Zusammensetzung auf [269]. Dies kann bei partikelhalti-
gen Suspensionen hingegen nur für kurze Zeit gewährleistet werden, da Suspensio-
nen zwangsläufig einem gewissen Alterungsprozess unterliegen (Sedimentationen 
und Agglomerationen). 
 Da die Nanopartikel erst während der Erwärmung gebildet werden, ergibt sich ein 
deutlich vereinfachtes Handling des Materials (kein direkter Kontakt des Menschen 
mit Nanopartikeln, siehe auch Kapitel 9). 
 Precursoren sind einfach und kostengünstig zu synthetisieren [216-218, 269] und 
stellen damit eine preiswerte Alternative für vergleichsweise preisintensive, kommer-
zielle Nanosuspensionen dar. 
 Weiterhin bieten Precursoren die Möglichkeit, verschiedenste Elemente zu verarbei-
ten (bspw. Ni, Cu usw. [271-272]), sodass sich für weitere Arbeiten mit dieser Klasse 
als Fügewerkstoff ein enormes Forschungs- und Anwendungspotential ergibt, wel-
ches im Rahmen der vorliegenden Arbeit lediglich umrissen werden kann. 
 
7.1 Thermisches Verhalten der Ag-Precursoren und Röntgendiffraktion 
Zur Beurteilung des thermischen Verhaltens wurden die drei verwendeten Precursoren je-
weils bis zu einer Temperatur von 500 °C in Luft und Stickstoff analysiert. Anschließend wur-
den die STA-Proben zudem mittels XRD bezüglich ihrer Kristallitgröße untersucht. 
 
7.1.1 Precursor 1 [(AgO2CCH2)3N] 
In Abbildung 7-1 ist eine typische DSC- und TG-Kurve des Precursors 1 für eine Analyse bis 
500 °C an Luft dargestellt (Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min). Die TG-Kurve zeigt bei einer 
Temperatur von ca. 150 °C einen spontanen Masseverlust von 34,4 Gew.-%. Simultan ist in 
diesem Temperaturbereich anhand der DSC-Kurve eine exotherme Reaktion zu beobachten 
(Peakmaximum: 153 °C). Diese Reaktion entspricht mit großer Wahrscheinlichkeit der Um-
setzung der Verbindung zu Ag-Nanopartikeln [273-274], bei der ein Großteil der Organik zer-
setzt wird. Die XRD-Untersuchung einer nach dieser Reaktion gestoppten Analyse (bis 
175 °C) bestätigt diese Vermutung: Es wird reines Silber mit einer Kristallitgröße von ca. 
72 nm detektiert, was nahe legt, dass die gebildeten Nanopartikel relativ groß sind. 
Im weiteren Verlauf zeigt die DSC-Kurve bei einer Temperatur von 315 °C einen zweiten 
exothermen Peak, verbunden mit einem weiteren, schwächer ausgeprägten Masseverlust 
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von 3,3 Gew.-%, Abbildung 7-1. Der Mechanismus der Zersetzung von metallorganischen 
Verbindungen ist zwar noch nicht hinreichend geklärt, jedoch nehmen [269, 275] an, dass 
nach der Umsetzung zu den Nanopartikeln (erster exothermer Peak) organische Reste um 
die gebildeten Nanopartikel verbleiben. Es ist davon auszugehen, dass diese organischen 
Reste die entstandenen Nanopartikel stabilisieren und Agglomerationen verhindern (ähnlich 
der passivierenden Wirkung der Umhüllungen in der Ag-Nanopaste, Kapitel 5). In diesem 
Falle entspricht der zweite exotherme Peak, vergleichbar der Degradation der organischen 
Hülle in der Nanopaste, einer Oxidationsreaktion der organischen Reste um die Nanoparti-
kel. XRD-Untersuchungen, bei denen nach der zweiten Reaktion eine Kristallitgröße 
> 200 nm ermittelt wurde, bestätigen diese Vermutung: Es werden deutlich größere Struktu-
ren detektiert, sodass angenommen werden kann, dass nach dem zweiten exothermen Peak 




Abbildung 7-1: DSC- und TG-Kurve des Precursors 1 bei einer Analyse bis 500 °C an Luft, 
Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min 
 
Dass für die Entfernung der stabilisierenden organischen Reste um die Nanopartikel (zweiter 
exothermer Peak) ebenfalls Sauerstoff erforderlich ist, zeigen die DSC- und TG-Kurven in 
Abbildung 7-2, in der die Analyse an Luft mit einer Analyse in Stickstoff verglichen wird. Die 
Kurvenverläufe der Analyse in Stickstoff entsprechen bis zu einer Temperatur von ca. 160 °C 
den Verläufen der Analyse an Luft. Jedoch kann in Stickstoff bei höheren Temperaturen kein 
zweiter exothermer Peak und kein weiterer Masseverlust beobachtet werden, Abbildung 7-2. 
Wie bei der Ag-Nanopaste scheint also auch beim Precursor Sauerstoff erforderlich zu sein, 
um die an den Nanopartikeln adsorbierten organischen Reste zu entfernen und damit den 
Sintervorgang zu ermöglichen. Folglich entspricht der Restmassegehalt der Analyse an Luft 
mit 62,3 Gew.-% nahezu dem theoretisch eingestellten Metallgehalt von 63 Gew.-%, wäh-
rend bei der Analyse in Stickstoff der Restmassegehalt mit 65,0 Gew.-% höher liegt, da kei-
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ne vollständige Zersetzung der Organik stattgefunden hat. Bestätigt wird die fehlende De-
gradation der Partikelumhüllungen zudem durch XRD-Untersuchungen, bei denen nach der 
Analyse in Stickstoff eine Kristallitgröße von 77 nm ermittelt wird. Diese Größe entspricht 
nahezu der Größe der gebildeten Nanopartikel (72 nm), was zeigt, dass in Stickstoff bis zu 
einer Temperatur von 500 °C kein Sinterprozess stattfindet. 
 
 
Abbildung 7-2: DSC- und TG-Kurve des Precursors 1 bei einer Analyse bis 500 °C in Stick-
stoff im Vergleich zur Analyse an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: je 10 K/min 
 
In einer weiteren Analyse wurde der mit Wasser zu einer streichfähigen Paste verarbeitete 
Precursor bzgl. seines thermischen Verhaltens untersucht (bis 500 °C, an Luft), um zu über-
prüfen, ob die Verarbeitung zu einer Paste die thermischen Reaktionen des Precursors be-
einflusst. Die entsprechende DSC- und TG-Kurve ist in Abbildung 7-3 dargestellt. Es wird 
ersichtlich, dass zunächst eine endotherme Reaktion (Peakmaximum: 127 °C) zu verzeich-
nen ist, die der Verdampfung des Wassers zugeordnet werden kann. Anschließend sind die 
zwei, aus Abbildung 7-1 bekannten, exothermen Reaktionen zu beobachten, deren Tempe-
raturen mit 162 °C und 312 °C nahezu den Werten des Precursors ohne Lösungsmittel 
(153 °C und 315 °C, Abbildung 7-1) entsprechen. Demnach hat das verwendete Lösungsmit-
tel keinen negativen Einfluss auf das thermische Verhalten des Precursors. Die Herstellung 
einer Paste mit Wasser ist ohne Einschränkung möglich. 
Anhand der TG-Kurve wird für die Analyse ein Restmassegehalt von 40,4 Gew.-% ermittelt, 
Abbildung 7-3. Erwartungsgemäß sinkt der Metallgehalt des Precursors durch die Verarbei-
tung zu einer Paste (Restmassegehalt ohne Lösungsmittel: 62,3 Gew.-%, Abbildung 7-1). 
Damit enthält die Paste im Vergleich zur in Kapitel 5 vorgestellten kommerziellen Ag-
Nanopaste (ca. 82 Gew.-%) einen deutlich niedrigeren Metallgehalt, was sich nachteilig auf 
die Qualität der Verbindungen auswirken kann. In diesem Zusammenhang sei jedoch er-
wähnt, dass die Entwicklung der Precursoren noch nicht abgeschlossen ist. Die Erhöhung 
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des Metallgehaltes stellt derzeit einen entscheidenden Forschungsschwerpunkt dar, sodass 
hier noch weitere Fortschritte zu erwarten sind. 
 
 
Abbildung 7-3: DSC- und TG-Kurve des zu einer Paste verarbeiteten Precursors 1 (Lösungs-
mittel: Wasser) bei einer Analyse bis 500 °C an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min 
 
In Kapitel 5.3.2.8 wurde bei der kommerziellen Ag-Nanopaste bereits die Vermutung ange-
sprochen, dass das Substrat das thermische Verhalten der Suspension beeinflusst. Dabei 
wurde angenommen, dass eine Redoxreaktion zwischen den Umhüllungen der Nanopartikel 
und dem Cu-Substrat den Sinterprozess beschleunigt, sodass der Sintervorgang auch bei 
niedrigeren als den in den DSC-Untersuchungen ermittelten Temperaturen stattfinden kann. 
Diese Annahme soll im Folgenden mit Precursor 1, bei dem die Zersetzung der organischen 
Reste um die Nanopartikel wie bei der Nanopaste in Form einer Oxidationsreaktion abläuft 
(Abbildung 7-1), überprüft werden. 
Für die Analyse wurde auf den im DSC-Tiegel applizierten Precursor (ohne Lösungsmittel) 
zusätzlich eine Cu-Folie (Dicke: 2 mm) aufgelegt. Dieser Probenaufbau wurde analog den 
Parametern der Untersuchung in Abbildung 7-1 an Luft bis zu einer Temperatur von 500 °C 
erwärmt. In Abbildung 7-4 wird die DSC-Kurve dieser Analyse mit der DSC-Kurve des Pre-
cursors allein verglichen. Es zeigt sich, dass der erste exotherme Peak, der der Umsetzung 
zu Nanopartikeln zuzuordnen ist, für beide Analysen exakt bei der gleichen Temperatur 
(153 °C) auftritt. Für den zweiten Peak, der der Entfernung der Umhüllung und damit dem 
Start des Sinterprozesses entspricht, ergeben sich jedoch Unterschiede in den Temperatu-
ren: Bei der Analyse des Precursors allein, liegt das Peakmaximum bei 315 °C, während bei 
der Probe mit aufgelegtem Cu-Substrat das Peakmaximum mit 300 °C zu einer niedrigeren 
Temperatur verschoben ist. 
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Abbildung 7-4: Vergleich der DSC-Kurven von Precursor 1 (allein) und Precursor 1 mit auf-
gelegter Cu-Folie (Analyse bis 500 °C an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: je 10 K/min) 
 
Auch wenn die Starttemperatur des Sinterprozesses bei dieser Analyse nur um 15 K abge-
senkt ist, so bestätigt die Untersuchung dennoch, dass das thermische Verhalten des Füge-
werkstoffes durch das Substrat beeinflusst wird. Dass die Temperaturverschiebung nur 
schwach ausgeprägt ist, kann folgende Gründe haben: Einerseits konnte aufgrund der klei-
nen Abmessungen der DSC-Proben keine definierte Dicke des Precursors appliziert werden, 
sodass eine vergleichsweise dicke Schicht untersucht wurde, was die Sinteraktivität herab-
setzt22. Andererseits ist im Vergleich zur Analyse des Precursors allein, bei der an der ge-
samten Oberfläche der freiliegenden Probe Sauerstoff zur Verfügung steht, beim verwende-
ten Versuchsaufbau zur Bestimmung des Substrateinflusses durch die beidseitige Abde-
ckung des Precursors (Cu-Folie und Al2O3-Tiegel) die Sauerstoffzufuhr begrenzt, was eben-
falls die Sinteraktivität einschränkt. 
Es ist davon auszugehen, dass bei einem dünneren Auftrag des Precursors (und bei einer 
freiliegenden Schicht23) die Temperaturverschiebung des Sinterbeginns höher ausfallen 
kann. So wurden bspw. in Kapitel 5.3.2.8 bei Trocknung einer freiliegenden Schicht der 
kommerziellen Ag-Nanopaste auf einem Cu-Substrat bereits bei einer Temperatur von 
100 °C (Haltezeit: 4 min) erste Sintervorgänge der Partikel beobachtet (vs. Sinterbeginn laut 
DSC-Untersuchung: 410 °C). In diesem Zusammenhang muss jedoch berücksichtigt werden, 
dass der Sinterbeginn auch von der Art bzw. Zusammensetzung der Umhüllung der Nano-
                                                          
22 Dass die Dicke des zu sinternden Materials die Sinterkinetik beeinflusst, wurde in Kapitel 5.3.2.5 
bereits nachgewiesen. 
23 Dabei ist jedoch zu beachten, dass eine beidseitige Abdeckung des Precursors besser der realen 
Anordnung einer Fügeverbindung entspricht, als eine freiliegende Schicht. 
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partikel abhängt. So kann nicht unmittelbar von der Höhe der Temperaturabsenkung bei der 
Nanopaste auf die mögliche Absenkung bei den Precursoren geschlossen werden. 
Aufgrund dieser komplexen Zusammenhänge ist es mit der vorliegenden Analyse zwar nicht 
möglich, einen exakten Wert der Temperaturabsenkung des Sinterbeginns durch das Cu-
Substrat zu definieren, jedoch kann der positive Einfluss des Cu-Substrates auf die Sinterki-
netik eindeutig nachgewiesen werden. 
 
7.1.2 Precursor 2 [(AgO2C)2C5H8O2] 
In Abbildung 7-5 ist eine typische DSC- und TG-Kurve des Precursors 2 bei einer Analyse 
bis 500 °C an Luft dargestellt (Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min). Die TG-Kurve zeigt zwi-
schen 120 °C und 175 °C zunächst einen leichten Masseverlust von 3,7 Gew.-%. Anhand 
der DSC-Kurve in der vergrößerten Darstellung (graue Hinterlegung in Abbildung 7-5) wird 
deutlich, dass in diesem Temperaturbereich eine exotherme Reaktion (Peakmaximum: 
165 °C) zu beobachten ist, die im Vergleich zur nachfolgenden Reaktion jedoch nur einen 
sehr geringen Wärmestrom aufweist. Es ist anzunehmen, dass während dieser Reaktion die 
Umsetzung zu Nanopartikeln erfolgt, im Gegensatz zu Precursor 1 dabei jedoch nur ein ge-
ringer Teil der Organik zersetzt wird. Die XRD-Analyse einer Probe, die nach dieser Reaktion 
gestoppt wurde, zeigt neben Silber nicht näher bestimmbare organische Substanzen, was 
mit den STA-Untersuchungen (Abbildung 7-5) korreliert und eine Bestimmung der Kristallit-
größe unmöglich macht. 
Im weiteren Verlauf zeigt die TG-Kurve ab einer Temperatur von 220 °C einen spontanen 
und starken Masseverlust von 40,8 Gew.-%, Abbildung 7-5. Nahezu gleichzeitig findet eine 
ausgeprägte exotherme Reaktion (Peakmaximum: 249 °C) statt. Demnach wird in diesem 
Temperaturbereich zum einen der Großteil der Organik entfernt, zum anderen findet vermut-
lich eine Oxidationsreaktion der an den Ag-Nanopartikeln adsorbierten organischen Reste 
(Umhüllungen) statt, in Folge dessen der Sintervorgang starten kann. Bestätigt wird dies 
durch eine XRD-Analyse, die nach der Reaktion eine Kristallitgröße >> 200 nm zeigt.  
Auch bei Precursor 2 ist für diese Reaktion Sauerstoff erforderlich, wie aus Abbildung 7-6 
ersichtlich wird, in der die DSC- und TG-Kurven der Analyse an Luft den Kurven einer Analy-
se in Stickstoff gegenübergestellt sind. Bis zu einer Temperatur von ca. 220 °C ähneln sich 
die Kurvenverläufe für Luft und Stickstoff. Jedoch ist der zweite exotherme Peak in Stickstoff 
nur marginal ausgeprägt. Zudem wird in Stickstoff ein um 3,8 Gew.-% höherer Restmasse-
gehalt im Vergleich zur Analyse an Luft beobachtet, was darauf hindeutet, dass die an den 
Nanopartikeln verbliebenen Reste nicht oder nur ungenügend entfernt werden können und 
damit kein Sinterprozess ablaufen kann. Dies wird durch XRD-Untersuchungen bestätigt: 
Nach einer Analyse bis 500 °C in Stickstoff wird eine Kristallitgröße von 27 nm ermittelt, was 
nahe legt, dass kein Sinterprozess abgelaufen ist. 
Anhand der Analyse wird ersichtlich, dass sich mit Precursor 2 im Vergleich zu Precursor 1 
ein großer Vorteil bietet, da der Sintervorgang bei einer deutlich niedrigeren Temperatur star-
tet und somit der Fügeprozess bei niedrigeren Temperaturen (bspw. 250 °C) durchgeführt 
werden kann. 
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Abbildung 7-5: DSC- und TG-Kurve des Precursors 2 bei einer Analyse bis 500 °C an Luft, 
Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min 
 
 
Abbildung 7-6: DSC- und TG-Kurve des Precursors 2 bei einer Analyse bis 500 °C in Stick-
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Auch bei Precursor 2 sollte geprüft werden, ob die Verarbeitung zu einer Paste das thermi-
sche Verhalten beeinflusst. Dazu wurde der mit Polyethylenglycolmethylether zu einer Paste 
verarbeitete Precursor bzgl. der thermischen Reaktionen untersucht (bis 500 °C, an Luft). 
Aus dem Verlauf der DSC- und TG-Kurve in Abbildung 7-7 wird ersichtlich, dass das ver-
wendete Lösungsmittel das thermische Verhalten des Precursors signifikant beeinflusst. Es 
wird eine Überlappung mehrerer Reaktionen beobachtet, wobei eine Zuordnung der Peaks 
zu einzelnen Reaktionen erschwert wird. Aus der Abbildung geht jedoch klar hervor, dass 
sich die Reaktionstemperaturen im Vergleich zum Precursor ohne Lösungsmittel (Reaktions-
ende: ca. 265 °C, Abbildung 7-5) zu deutlich höheren Temperaturen verschieben (Reakti-
onsende bei Paste: ca. 450 °C, Abbildung 7-7). Demnach muss beim Einsatz der Paste mit 
dem derzeit verwendeten Lösungsmittel eine höhere Fügetemperatur gewählt werden, als es 
entsprechend Abbildung 7-5 mit dem reinen Precursor (ohne Lösungsmittel) theoretisch 
möglich wäre. 
Aktuelle Weiterentwicklungen am Precursor beschäftigen sich daher mit der Ermittlung eines 
geeigneten Lösungsmittels, welches die thermischen Reaktionen des reinen Precursors nicht 
überlagert bzw. zu höheren Temperaturen verschiebt. Ziel der Entwicklung ist, ähnlich dem 
Verhalten von Precursor 1 als Paste, dass das Lösungsmittel noch vor den Reaktionen des 
Precursors entfernt werden kann. Auch die Erhöhung des Metallgehaltes, welcher bei An-
wendung des Precursors als Paste mit 44,6 Gew.-% relativ niedrig liegt (Abbildung 7-7), stellt 
einen weiteren, entscheidenden Forschungsschwerpunkt dar. 
 
 
Abbildung 7-7: DSC- und TG-Kurve des zu einer Paste verarbeiteten Precursors 2 (Lösungs-
mittel: Polyethylenglycolmethylether) bei einer Analyse bis 500 °C an Luft, Aufheizgeschwin-
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7.1.3 Precursor 3 [AgO2CC19H29] 
In Abbildung 7-8 ist die DSC- und TG-Kurve des Precursors 3 bei einer Analyse bis 500 °C 
an Luft dargestellt (Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min). Die DSC-Kurve zeigt zwei exotherme 
Reaktionen (Peakmaxima: 143 °C und 409 °C), sowie eine schwächer ausgeprägte endo-
therme Reaktion bei 286 °C (siehe vergrößerte Darstellung, graue Hinterlegung in 
Abbildung 7-8). Es kann angenommen werden, dass die erste exotherme Reaktion der Um-
setzungsreaktion zu Nanopartikeln entspricht, wobei aber nur ein geringer Teil der Organik 
des Precursors zersetzt wird (Masseverlust bis 160 °C: 5,6 Gew.-%). Die nachfolgende 
endotherme Reaktion, die mit einem stärkeren Masseverlust verbunden ist (30,7 Gew.-% 
zwischen 230 °C und 350 °C), ist der Verdampfung organischer Bestandteile des Precursors 
zuzuordnen. Die bei 409 °C ihr Maximum erreichende letzte thermische Reaktion (exotherm) 
entspricht mit großer Wahrscheinlichkeit wieder einer Oxidationsreaktion der Umhüllungen 
der Partikel, was mit einem weiteren, relativ starken Masseverlust von ca. 24,2 Gew.-% 
(390 °C bis 450 °C) verbunden ist. Der vergleichsweise starke Masseverlust bei Entfernung 
der an die Partikeloberflächen adsorbierten organischen Bestandteile lässt den Schluss zu, 
dass diese bei Precursor 3 aus relativ langen Molekülketten bestehen. Ähnlich den Untersu-
chungen mit Precursor 1 und Precursor 2 ist auch bei Precursor 3 Sauerstoff für diese exo-
therme Reaktion erforderlich: Aus Abbildung 7-9, in der die DSC- und TG-Kurven der Analy-
se an Luft einer Analyse in Stickstoff gegenübergestellt sind, wird ersichtlich, dass in Stick-
stoff kein zweiter exothermer Peak beobachtet werden kann. Auch der Restmassegehalt fällt 
bei der Analyse in Stickstoff im Vergleich zur Analyse an Luft um 11,1 Gew.-% höher aus 
(Abbildung 7-9), sodass davon auszugehen ist, dass die Umhüllungen der Partikel in Stick-
stoff nicht entfernt werden und daher auch kein Sintervorgang ablaufen kann. 
 
 
Abbildung 7-8: DSC- und TG-Kurve des Precursors 3 bei einer Analyse bis 500 °C an Luft, 
Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min 
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Abbildung 7-9: DSC- und TG-Kurve des Precursors 3 bei einer Analyse bis 500 °C in Stick-
stoff im Vergleich zur Analyse an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: je 10 K/min 
 
In Abbildung 7-10 ist die DSC- und TG-Kurve einer Analyse dargestellt, in der das thermi-
sche Verhalten des mit Polyethylenglycolmethylether zu einer Paste verarbeiteten Precur-
sors untersucht wurde (bis 500 °C, an Luft). Es zeigt sich, dass das Lösungsmittel auch bei 
Precursor 3 das thermische Verhalten negativ beeinflusst. Die Verdampfung des Polyethy-
lenglycolmethylethers überlagert zum Teil die Reaktionen des Precursors und verschiebt die 
Reaktionstemperaturen zu höheren Werten (Reaktionsende bei Precursor ohne Lösungsmit-
tel: 460 °C, Abbildung 7-8 vs. Reaktionsende bei Paste: 500 °C, Abbildung 7-10), sodass mit 
Anwendung der Paste eine höhere Fügetemperatur gewählt werden muss. 
Daher liegt ein entscheidender Schwerpunkt der Weiterentwicklung des Precursors in der 
Detektion eines Lösungsmittels, welches das thermische Verhalten des reinen Precursors 
nicht beeinflusst. Zudem wird an der Erhöhung des Metallgehaltes geforscht, der bei Anwen-
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Abbildung 7-10: DSC- und TG-Kurve des zu einer Paste verarbeiteten Precursors 3 (Lö-
sungsmittel: Polyethylenglycolmethylether) bei einer Analyse bis 500 °C an Luft, Aufheizge-
schwindigkeit: 10 K/min 
 
7.2 Fügen von Kupfer mittels Ag-Precursoren 
Für die Fügeversuche mit den Precursoren (Grundwerkstoff: Cu-ETP) wurden zwei ver-
schiedene Fügedrücke (0 MPa und 40 MPa) sowie zwei verschiedene Fügetemperaturen 
(250 °C und 400 °C) untersucht, Tabelle 4-11. Entsprechend den DSC-Analysen der als Pas-
ten angemischten Precursoren24 kann ein Sintern bei Precursor 1 bei einer Temperatur von 
ca. 315 °C, bei Precursor 2 bei ca. 400 °C und bei Precursor 3 bei ca. 450 °C erwartet wer-
den. Um eine Vergleichbarkeit zwischen den Precursoren zu gewährleisten, wurden für alle 
drei Precursoren identische Fügetemperaturen (250 °C und 400 °C) festgelegt. Damit kann 
sowohl eine niedrige, als auch eine hohe Temperatur getestet werden. Bei der Wahl der Fü-
getemperaturen wurde davon ausgegangen, dass die Temperatur bei der gewählten Halte-
zeit von 10 min (Tabelle 4-11) auch niedriger liegen kann als entsprechend der DSC-Unter-
suchungen ermittelt, da, wie bereits bei der Ag-Nanopaste in Kapitel 5.2.1 festgestellt wurde, 
der Sinterprozess mit entsprechender Haltezeit auch bei niedrigeren Temperaturen startet. 
Alle weiteren Parameter wurden, um eine Vergleichbarkeit mit der in Kapitel 5 untersuchten 
Ag-Nanopaste zu gewährleisten, entsprechend denen der Nanopaste gewählt und konstant 





                                                          
24 Um eine gleichmäßige und flächige Applikation der Precursoren zu gewährleisten, ist die Herstel-
lung von Pasten zwingend erforderlich. 
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7.2.1 Precursor 1 [(AgO2CCH2)3N] 
Die erreichbaren Zugscherfestigkeiten der Verbindungen mit Precursor 1 werden in Abbil-
dung 7-11 mit denen der kommerziellen Ag-Nanopaste verglichen. Es zeigt sich erneut, dass 
beim System Ag-Cu insbesondere der Fügedruck einen entscheidenden Einfluss auf das 
Festigkeitsverhalten ausübt. Dabei ist anzunehmen, dass – ähnlich den Ergebnissen mit der 
Ag-Nanopaste – der Druck zu einer Verdichtung der Fügenaht und einer verstärkten Diffusi-
on zwischen Fügenaht und Grundwerkstoff führt. Bei einem Fügedruck von 0 MPa werden 
mit dem Precursor mit 21 MPa die gleichen Festigkeiten wie mit der kommerziellen Nano-
paste (21 MPa) erzielt, Abbildung 7-11a). Da bei einem drucklosen Fügevorgang das Versa-
gen, sowohl bei Verwendung des Precursors, als auch der Nanopaste, zumeist an der 
Grenzfläche zum Substrat erfolgt, kann von einer vergleichbaren Diffusion zwischen Füge-
naht und Grundwerkstoff bei beiden Fügewerkstoffen ausgegangen werden. 
Bei einem Fügedruck von 40 MPa liegen die Festigkeitswerte des Precursors (51 MPa) im 
Vergleich zur Nanopaste (64 MPa) jedoch etwas niedriger (Abbildung 7-11a). Das Versagen 
tritt bei diesem Druck bei beiden Fügewerkstoffen zumeist innerhalb der Fügenaht auf. Dem-
nach weist die Verbindung mit dem Precursor im Vergleich zur Nanopaste eine niedrigere 
Fügenahtfestigkeit auf. Da entsprechend den DSC-Untersuchungen (Abbildung 7-3) die Fü-
getemperatur von 400 °C für den Sintervorgang des Precursors ausreichend ist, muss davon 
ausgegangen werden, dass der höhere Organikgehalt des Precursors (59,6 Gew.-%, Abbil-
dung 7-3) für die niedrigeren Festigkeiten im Vergleich zur Nanopaste (Organikgehalt: 
17,8 Gew.-%, Kapitel 4.1.2.2) verantwortlich ist25. Die Gefügeaufnahme der Verbindung 
(Abbildung 7-12a) scheint diese Vermutung zu bestätigen: Die Fügenaht erscheint trotz des 
Fügedruckes von 40 MPa relativ inhomogen. Offensichtlich verbleibt trotz des aufgebrachten 
Fügedruckes ein hoher Anteil organischer Bestandteile in der Fügenaht. Bei einem Vergleich 
der Mikrostruktur zwischen Precursor 1 (Abbildung 7-12a) und Precursor 3 (Abbildung 7-
15b)26, zeigt sich jedoch, dass mit Precursor 3, der mit 84,0 Gew.-% einen deutlich höheren 
Organikanteil als Precursor 1 (59,6 Gew.-%) aufweist, eine homogenere Fügenaht ohne 
sichtbare organische Reste erreicht werden kann. Demnach beeinflusst neben dem Orga-
nikgehalt ein weiterer Aspekt die sich ausbildende Mikrostruktur und das Festigkeitsverhal-
ten. In diesem Zusammenhang könnte sich die ausgesprochen spontane Zersetzung des 
Precursors 1 (Abbildung 7-3) negativ auswirken. Es ist anzunehmen, dass eine langsam ab-
dampfende Organik besser aus der Fügenaht entfernt werden kann, während bei einer plötz-
lichen Zersetzung zu wenig Zeit für die Abfuhr aus der flächigen Fügeverbindung bleibt und 
ein Großteil der Organik in der Fügenaht verbleibt. 
Bei der Variation der Fügetemperatur (Fügedruck: 0 MPa, Abbildung 7-11b) wird ein großer 
Vorteil des Precursors im Vergleich zur kommerziellen Ag-Nanopaste bei drucklosen Füge-
vorgängen deutlich: Während die Festigkeiten von Precursor und Nanopaste bei einer Tem-
peratur von 400 °C gleichwertig sind (21 MPa), können mit dem Precursor bei einer Tempe-
ratur von 250 °C mit 18 MPa höhere Festigkeiten als mit der Nanopaste bei 300 °C (11 MPa) 
erreicht werden. Grund hierfür ist mit großer Wahrscheinlichkeit die niedrigere Zersetzungs-
temperatur der Partikelumhüllungen des Precursors (312 °C, Abbildung 7-3) im Vergleich zur 
Nanopaste (410 °C, Abbildung 5-5) und damit ein bei niedrigeren Temperaturen beginnender 
Sinterprozess des Precursors. 
                                                          
25 In Kapitel 5.3.2.7 wurde bereits nachgewiesen, dass die durch die flächige Verbindung zwangsläufig 
in der Fügenaht verbleibende Organik das Festigkeitsverhalten negativ beeinflusst. 
26 Die Ergebnisse zum Fügen mit Precursor 3 werden in Kapitel 7.2.3 noch beschrieben. 
7 Ergebnisse zum Fügen mittels Ag-Precursoren 
Seite | 144 
 
Die vorgestellten Ergebnisse decken ein großes Potential für weitere Forschungsarbeiten 
zum Fügen mit dem Precursor auf. Nach derzeitigem Entwicklungsstand bietet der Precursor 
insbesondere bei drucklosen Fügevorgängen und niedrigen Temperaturen einen Vorteil im 
Vergleich zur kommerziellen Ag-Nanopaste. Aktuelle Entwicklungen des Precursors, die ins-
besondere eine Erhöhung des Metallgehaltes, eine angepasste Zersetzungsgeschwindigkeit 
sowie niedrigere Zersetzungstemperaturen zum Ziel haben, lassen jedoch schon jetzt auf ein 
deutlich größeres Potential schließen, da mit weiteren Entwicklungen noch höhere Festigkei-






Abbildung 7-11: Zugscherfestigkeit der Fügeverbindungen mit Precursor 1 im Vergleich zur 
Nanopaste a) in Abhängigkeit des Fügedruckes (Temperatur: 400 °C, Haltezeit: 10 min, 
Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) und b) in Abhängigkeit der Fü-
getemperatur (Fügedruck: 0 MPa, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, 






Abbildung 7-12: Mikrostruktur der Fügeverbindungen mit a) Precursor 1 und b) Precursor 2 
(Parameter für beide Fügeprozesse: Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 400 °C, Haltezeit: 






2 µm 2 µm 
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7.2.2 Precursor 2 [(AgO2C)2C5H8O2] 
Die Zugscherfestigkeiten der Verbindungen mit Precursor 2 sind in Abbildung 7-13 denen 
der Ag-Nanopaste gegenübergestellt. Bei der Variation des Fügedruckes (Temperatur: 
400 °C) zeigt sich, dass bei einem drucklosen Fügevorgang auch mit Precursor 2 mit 
21 MPa vergleichbare Festigkeitswerte zur Nanopaste (21 MPa) erreicht werden können 
(Abbildung 7-13a). Bei einem Fügedruck von 40 MPa liegen die Werte des Precursors mit 
37 MPa im Vergleich zur Nanopaste (64 MPa) jedoch noch deutlich niedriger. Da das Versa-
gen bei einem Druck von 40 MPa zumeist innerhalb der Fügenaht erfolgt, könnte einerseits 
der niedrigere Metallgehalt des Precursors (44,6 Gew.-%) im Vergleich zur Nanopaste 
(82,2 Gew.-%) ein Grund für die geringen Festigkeitswerte sein. Andererseits wird aus der 
Gefügeaufnahme in Abbildung 7-12b) ersichtlich, dass die Fügenaht noch nicht vollständig 
durchgesintert ist, was ebenfalls eine Erklärung für die geringeren Festigkeiten darstellen 
könnte. Wie schon bei einigen mit der Ag-Nanopaste gefügten Proben (Abbildung 5-35 und 
5-42) ist in der Fügenaht an den Rändern zum Cu-Substrat ein homogener Saum zu erken-
nen27, während im Inneren noch viele kleine, unvollständig gesinterte Partikel vorliegen, Ab-
bildung 7-12b). Dies legt nahe, dass die Fügetemperatur mit 400 °C noch zu niedrig liegt, 
bzw. für die verwendete Temperatur die Haltezeit (10 min) zu kurz ist, um ein vollständiges 
Sintern über die gesamte Fügenaht hinweg zu ermöglichen, was sich mit den DSC-
Untersuchungen des Precursors als Paste (Reaktionsende: 450 °C, Abbildung 7-7) deckt. 
Aus diesem Grund fallen auch bei der Variation der Fügetemperatur (Fügedruck: 0 MPa) die 
Festigkeiten bei einer niedrigen Temperatur von 250 °C sehr gering aus: Die Verbindungen 
versagen bereits bei geringer mechanischer Belastung beim Einspannen in die Prüfmaschi-
ne, sodass keine Festigkeiten gemessen werden können, Abbildung 7-13b). Bei einer Tem-
peratur von 400 °C werden, wie bereits dargestellt, für Precursor und Nanopaste mit 21 MPa 






Abbildung 7-13: Zugscherfestigkeit der Fügeverbindungen mit Precursor 2 im Vergleich 
zur Nanopaste a) in Abhängigkeit des Fügedruckes (Temperatur: 400 °C, Haltezeit: 
10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) und b) in Abhängigkeit 
der Fügetemperatur (Fügedruck: 0 MPa, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 
150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) 
                                                          
27 Entsprechend Kapitel 5.3.2.3 wird dieser homogene Saum auf die Redoxreaktion zwischen der 
Oxidschicht des Substrates und den Partikelumhüllungen zurückgeführt, die den Sintervorgang an der 
Grenzfläche beschleunigt. 
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Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass auch Precursor 2 ein Potential für die Anwen-
dung in Fügeprozessen aufweist. Gegenstand aktueller Untersuchungen stellt neben der 
Erhöhung des Metallgehaltes insbesondere die Ermittlung eines geeigneten Lösungsmittels 
dar, welches die Reaktionstemperaturen des reinen Precursors (ohne Lösungsmittel) nicht 
zu höheren Werten verschiebt (theoretisches Reaktionsende des reinen Precursors: 265 °C, 
Abbildung 7-5 vs. Reaktionsende bei Paste: 450 °C, Abbildung 7-7). Bei Realisierung dieser 
Ziele ist davon auszugehen, dass die Festigkeiten der Verbindungen deutlich gesteigert wer-
den können. 
Um den Metallgehalt zu erhöhen, stellt eine Möglichkeit das Einbringen von µm-Partikeln in 
den Precursor dar, wie es auch in kommerziellen nanopartikelhaltigen Suspensionen reali-
siert wird [235]. Dies wurde mit Precursor 2 bereits untersucht, indem Ag2O- und Ag-Partikel 
zugesetzt wurden (Kapitel 4.4.2). Dabei dienen die Ag-Partikel als Füllstoff, während die 
Ag2O-Partikel zusätzlich als interner Sauerstofflieferant wirken, um auch bei einer Tempera-
tur von 400 °C möglichst eine vollständige Zersetzung der Partikelumhüllungen und damit 
ein vollständiges Sintern der Fügenaht zu erreichen. Mit diesen Zusätzen konnte bei dem als 
Paste angemischten Precursor der Metallgehalt von 44,6 Gew.-% (Precursor als Paste) auf 
71,9 Gew.-% erhöht werden, siehe Anhang H1. 
Aus Abbildung 7-14a) wird ersichtlich, dass durch die Zusätze die Festigkeiten deutlich ge-
steigert werden können (von 37 MPa ohne Zusatzstoffe auf 63 MPa mit Zusatzstoffen). Da-
mit werden im Vergleich zur kommerziellen Nanopaste (64 MPa) gleichwertige Festigkeitsei-
genschaften erreicht. Aus der Gefügeaufnahme der Fügeverbindung mit Zusätzen (Abbil-
dung 7-14b) wird deutlich, dass im Vergleich zur Verbindung ohne Zusatzstoffe (Abbildung 7-
12b) eine wesentlich homogenere, vollständig gesinterte Fügenaht erzielt wird, womit die 
höheren Festigkeitswerte begründet werden können. Demnach wirkt sich vermutlich insbe-
sondere die Zugabe der Ag2O-Partikel (Sauerstofflieferant) positiv auf den Sinterfortschritt 
und damit das Festigkeitsverhalten aus. 







Abbildung 7-14: a) Zugscherfestigkeit der Fügeverbindungen mit Precursor 2 ohne und mit 
Zusatz von Ag2O- und Ag-Partikeln im Vergleich zur Nanopaste (Fügedruck: 40 MPa, 
Temperatur: 400 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 
20 µm) und b) Mikrostruktur der Fügeverbindung mit Precursor 2 mit Zusätzen (Fügedruck: 
40 MPa, Temperatur: 400 °C, Haltezeit: 10 min, Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pas-
tenauftrag: 20 µm) 
2 µm 
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7.2.3 Precursor 3 [AgO2CC19H29] 
Da mit Precursor 2 bei einer Temperatur von 250 °C keine haltbaren Verbindungen erzeugt 
werden konnten (Abbildung 7-13b) und die Reaktionstemperaturen von Precursor 3 noch 
höher liegen als bei Precursor 2 (vgl. Abbildung 7-10 und Abbildung 7-7), wurde für die Fü-
geversuche mit Precursor 3 nur der Fügedruck variiert und dabei eine konstante Fügetempe-
ratur von 400 °C gewählt. Die erreichbaren Zugscherfestigkeiten der Verbindungen sind in 
Abbildung 7-15a) im Vergleich zur kommerziellen Ag-Nanopaste dargestellt. Es zeigt sich, 
dass bei einem drucklosen Fügevorgang die Festigkeiten mit dem Precursor mit 18 MPa nur 
geringfügig niedriger liegen als die Festigkeiten mit der Nanopaste (21 MPa). Bei einem 
Druck von 40 MPa entsprechen die Festigkeiten der Verbindungen mit dem Precursor 
(64 MPa) denen der Nanopaste (64 MPa). Damit können bei einem Fügedruck von 40 MPa 
mit Precursor 3 im Vergleich zu den Precursoren 1 und 2 höhere Festigkeiten erreicht wer-
den, was möglicherweise auf die verbesserte Oberflächenaktivierung infolge der enthaltenen 
Abietinsäure, die in Weichlötprozessen als Flussmittel eingesetzt wird, zurückgeführt werden 
kann. So zeigt die Gefügeaufnahme der Verbindung mit Precursor 3 in Abbildung 7-15b), 
dass trotz der höheren Reaktionstemperaturen von Precursor 3 im Vergleich zu Precursor 2 
(vgl. Abbildung 7-10 und Abbildung 7-7) mit Precursor 3 eine vollständig durchgesinterte Fü-
genaht beobachtet werden kann, während dies mit Precursor 2 nicht erreicht werden konnte 
(Abbildung 7-12b). Es kann angenommen werden, dass durch Reaktionen zwischen der 







Abbildung 7-15: a) Zugscherfestigkeit der Fügeverbindungen mit Precursor 3 im Vergleich 
zur Nanopaste in Abhängigkeit des Fügedruckes (Temperatur: 400 °C, Haltezeit: 10 min, 
Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) und b) Mikrostruktur der Füge-
verbindung mit Precursor 3 (Fügedruck: 40 MPa, Temperatur: 400 °C, Haltezeit: 10 min, 
Aufheizgeschwindigkeit: 150 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) 
 
Die Ergebnisse zeigen, dass auch Precursor 3 ein großes Potential als Alternative für die Ag-
Nanopaste aufweist. Trotz der vergleichsweise hohen Zersetzungstemperaturen und des 
niedrigen Metallgehaltes der Paste (Abbildung 7-10) können bei einer Temperatur von 
400 °C mit dem derzeitigen Entwicklungsstand des Precursors schon der Nanopaste ver-
gleichbare Festigkeitseigenschaften erzielt werden. Folglich sind mit der Weiterentwicklung 
des Precursors, wobei die Schwerpunkte der aktuellen Forschung in der Verringerung der 
2 µm 
7 Ergebnisse zum Fügen mittels Ag-Precursoren 
Seite | 148 
 
Reaktionstemperaturen und der Erhöhung des Metallgehaltes liegen, noch höhere Verbin-
dungsfestigkeiten zu erwarten. 
 
7.3 Fügen einer Metall-FVK-Verbindung mittels Precursor 1 
Um den Kreis zur Motivation (Kapitel 1) zu schließen, in der dargelegt wurde, dass niedrige 
Fügetemperaturen nicht nur für das Fügen metallischer Werkstoffe, sondern bspw. auch für 
im Leichtbau zunehmend gefragte Mischverbindungen von polymerbasierten Substraten und 
Metallen von großem Interesse sind, soll im Folgenden am Beispiel einer Metall-FVK-
Verbindung gezeigt werden, dass ein thermisches Fügen dieser Materialien mittels Nanopar-
tikeln bei niedrigen Temperaturen möglich ist. 
Als metallischer Grundwerkstoff wurde Cu-ETP und als FVK ein mit Glasfasern verstärktes 
Polycaprolactam (Kapitel 4.1.1) eingesetzt. Der Fügevorgang erfolgte drucklos bei einer 
Temperatur von 200 °C28 und einer Haltezeit von 10 min (Probengeometrie: Abbildung 4-5b). 
Für die Versuche wurde Precursor 1 ausgewählt, da mit diesem beim Fügen von Cu bei 
niedrigen Temperaturen und einem drucklosen Fügevorgang die besten Ergebnisse erzielt 
werden konnten (Kapitel 7.2.1). 
Die Ausbildung der Mikrostruktur (Abbildung 7-16) zeigt, dass mit Precursor 1 auch bei einer 
Temperatur von 200 °C und einem drucklosen Fügevorgang Sintervorgänge ablaufen und 
erfolgreich eine Verbindung realisiert werden kann. Dies begründet auch die höheren Festig-
keiten der Cu-Cu-Verbindungen mit Precursor 1 bei einem drucklosen Fügevorgang und 
niedrigen Temperaturen im Vergleich zur kommerziellen Ag-Nanopaste (Abbildung 7-11b), 
bei der bei niedrigen Temperaturen und drucklosen Fügevorgängen zumeist noch kleinste 
Partikel beobachtet werden (Abbildung 5-26 und 5-30). Bemerkenswert ist, dass in der Nähe 
des Cu-Grundwerkstoffes der Sintervorgang deutlich fortgeschritten ist (dichtes Gefüge), 
während auf Seiten des FVK die Fügenaht wesentlich poröser ist, Abbildung 7-16b). Dies 
kann auf den bereits beschriebenen positiven Einfluss der Redoxreaktion zwischen Partikel-
umhüllungen und Oxidschicht des Cu-Substrates, die den Sinterprozess begünstigt, zurück-
geführt werden (Kapitel 5.3.2.3). Auf Seiten des FVK kann hingegen keine Redoxreaktion 
ablaufen, sodass der Sintervorgang bei der niedrigen Fügetemperatur von 200 °C schwächer 
ausgeprägt ist29.  
Die Festigkeiten der Verbindungen werden zu 3 MPa (Standardabweichung: 1,0) bestimmt 
und fallen damit im Vergleich zu den Cu-Cu-Verbindungen deutlich niedriger aus (vgl. Kapi-
tel 7.2.1). Die Proben versagen zumeist an der Grenzfläche zum Cu-Substrat, was sich mit 
den Ergebnissen der Ag-Nanopaste deckt, bei der mit niedrigen Drücken (Kapitel 5.3.2.1) 
und niedrigen Temperaturen (Kapitel 5.3.2.2) das Versagen ebenfalls vorwiegend an der 
Grenzfläche zum Cu-Substrat auftrat. Es ist anzunehmen, dass aufgrund des drucklosen 
Fügevorganges sowie der niedrigen Fügetemperatur meist nur eine Verklammerung an das 
Cu-Substrat erfolgt und demnach nur eine geringe Grenzflächenfestigkeit zwischen Füge-
naht und Cu erreicht wird30. So werden in der REM-Aufnahme oftmals Risse zwischen Füge-
                                                          
28 Aufgrund der thermoplastischen Matrix des FVK wurden für die Versuche ein druckloser Fügevor-
gang und eine niedrige Temperatur gewählt. 
29 Die sich einstellende, gradierte Porosität der Fügenaht (Abbildung 7-16b) könnte bei Verbindungen 
mit stark unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten sogar einen positiven Effekt auf 
die Qualität der Verbindungen ausüben, da die thermisch induzierten Spannungen durch die gradierte 
Porosität vermutlich zum Teil kompensiert werden können. 
30 Dabei ist die Grenzflächenfestigkeit zwischen Fügenaht und FVK höher als die zwischen Fügenaht 
und Cu (Versagen an Cu-Grenzfläche). 
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7.4 Fazit der Ergebnisse zum Fügen mittels Ag-Precursoren 
naht und Cu-Substrat beobachtet (Abbildung 7-16b), die mit großer Wahrscheinlichkeit auf-
grund der unzureichenden Anbindung erst während der mechanischen Belastung bei der 
Schliffherstellung entstanden sind. 
Dennoch zeigen die Ergebnisse, dass die Herstellung von Mischverbindungen aus polymer-
basierten und metallischen Substraten mit Nanopartikeln grundsätzlich möglich ist, sodass 
sich hier noch ein großes Forschungspotential ergibt. Dabei sollte der Schwerpunkt insbe-
sondere in der Verbesserung der Anbindung an den metallischen Fügepartner liegen, um die 
Festigkeiten der Verbindungen zu erhöhen. Dies könnte bspw. mit einer geeigneten Oberflä-






Abbildung 7-16: Mikrostruktur einer Metall-FVK-Verbindung, gefügt mit Precursor 1 (Füge-
druck: 0 MPa, Temperatur: 200 °C, Aufheizgeschwindigkeit: 50 K/min, Pastenauftrag: 20 µm) 
 
 
Mit den vorgestellten Precursoren können teilweise schon gleichwertige Festigkeitseigen-
schaften im Vergleich zur kommerziellen Ag-Nanopaste (Kapitel 5) erzielt werden. Da die 
Entwicklung der verwendeten Precursoren noch nicht abgeschlossen ist – gegenwärtig liegt 
der Fokus der Weiterentwicklung insbesondere in angepassten Zersetzungstemperaturen 
und -geschwindigkeiten sowie in einer Erhöhung des Metallgehaltes – und mit weiteren Ent-
wicklungen noch höhere Festigkeiten der Verbindungen zu erwarten sind, kann den Precur-
soren ein großes Potential als Fügewerkstoff beigemessen werden. In Kombination mit den 
bereits beschriebenen, bedeutenden Vorteilen der Precursoren – bspw. einfache und kos-
tengünstige Herstellung, deutlich vereinfachte Handhabbarkeit und Langzeitstabilität – stel-
len die Precursoren eine vielversprechende Alternative für nanopartikelhaltige Suspensionen 
dar. Zudem erschließen sich mit der in Kapitel 7.2.3 erfolgreich aufgezeigten Möglichkeit, 
Flussmittel in den Precursor zu integrieren, viele weitere Anwendungsbereiche zum Fügen 
verschiedenster Werkstoffe. 
Darüber hinaus bieten sich durch die große Vielfalt an Basismolekülen und den verschie-
densten Elementen, die in die organische Verbindung eingebracht werden können (neben 
Ag bspw. auch Ni, Cu usw. [271-272]), mit den Precursoren nahezu unendliche Synthese-
möglichkeiten und damit eine Vielzahl möglicher Anwendungsfelder zum Fügen. Dabei sind 
insbesondere Entwicklungen in der Chemie erforderlich, da der Umsetzungs- und Zerset-
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verbindungen wesentlich beeinflusst. Um möglichst niedrige Fügetemperaturen zu gewähr-
leisten31, sind niedrige Temperaturen für die Umsetzungsreaktion zu Nanopartikeln sowie für 
die Zersetzungsreaktion der Partikelumhüllungen erforderlich. Zudem ist es erstrebenswert, 
die Größe der Nanopartikel durch eine geeignete Wahl der Organik auf ein Minimum zu sen-
ken, um eine möglichst hohe Oberflächenenergie der Partikel für den Fügevorgang nutzen 
zu können. 
 
                                                          
31 Dabei ist zu beachten, dass die Fügetemperatur nicht beliebig verringert werden kann. So sind ne-
ben den Sintervorgängen innerhalb der Fügenaht auch Diffusionsvorgänge zwischen Fügenaht und 
Substrat erforderlich, die eine gewisse Aktivierungsenergie, also eine Mindesttemperatur erfordern. 
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8 Diskussion der Ergebnisse und Folgerungen 
 
Zusammenfassende Ergebnisse 
Die vorgestellten Ergebnisse decken ein großes Potential von Nanosuspensionen zum Fü-
gen bei niedrigen Temperaturen auf. Dabei stellt das Fügen mit Nanopartikeln nicht nur eine 
Alternative für Weichlötverbindungen, sondern auch für Hartlötverbindungen dar. So können 
bei Verwendung einer kommerziellen Ag-Nanopaste (Substrat: Cu) bereits bei einer Tempe-
ratur von 300 °C höhere Verbindungsfestigkeiten als mit einem konventionellen AgCu-Hartlot 
erreicht werden (Kapitel 5.3.3). Um dem Hartlöten vergleichbare Eigenschaften zu erzielen, 
ist jedoch das Aufbringen hoher Fügedrücke notwendig. Der Druck führt zu einer deutlich 
erhöhten Sinteraktivität sowohl zwischen den Partikeln innerhalb der Fügenaht, als auch 
zwischen Fügenaht und Substrat sowie zu einer signifikanten Verdichtung resp. Kompaktie-
rung der Fügenaht (Kapitel 5.3.2.1 und 5.3.2.9) und übt daher einen entscheidenden Einfluss 
auf das Festigkeitsverhalten aus: Bei einem drucklosen Fügevorgang und bei niedrigen Drü-
cken liegen die Festigkeiten noch unter denen weichgelöteter Verbindungen (Kapitel 5.3.3). 
Erst ab einem Fügedruck von 60 MPa können die Festigkeiten von hartgelöteten Verbindun-
gen erreicht bzw. sogar übertroffen werden (Temperatur: 300 °C, Haltezeit: 10 min). Unter-
suchungen zum Einfluss der Prozessparameter auf das Festigkeitsverhalten von Cu-
Verbindungen mit der Ag-Nanopaste zeigen, dass neben dem Druck, der mit Abstand den 
größten Einfluss auf die erreichbaren Festigkeiten ausübt, auch die Fügetemperatur, die Hal-
tezeit, die Dicke des Pastenauftrages und die Größe der Fügefläche das Festigkeitsverhalten 
beeinflussen (Kapitel 5.3.2). 
Der Fügevorgang läuft nach bisherigen Erkenntnissen wie folgt ab: Mit beginnender Erwär-
mung werden die Lösungsmittel der Paste entfernt und die Molekülketten der passivierenden 
Partikelumhüllungen aufgespalten. Schließlich werden die verbliebenen organischen Reste 
um die Partikel, jedoch nur unter Anwesenheit von Sauerstoff, zersetzt (Kapitel 5.1.2), so-
dass der Fügevorgang an Luft durchzuführen ist. Die Ergebnisse der Arbeit legen nahe, dass 
diese Reaktion durch längere Haltezeiten zu niedrigeren Temperaturen verschoben werden 
kann (Kapitel 5.2) und durch Druckaufbringung (Kapitel 5.3.2.1) sowie, bei Verwendung von 
Cu als Substrat, durch eine Redoxreaktion zwischen Oxidschicht des Cu-Substrates und 
Partikelumhüllungen (Kapitel 5.3.2.3 und 5.3.2.6) begünstigt wird. Nach Degradation der 
passivierenden Umhüllungen findet eine spontane Verringerung der Oberflächenenergie der 
Nanopartikel statt. In der vorliegenden Arbeit wird postuliert, dass es sich hierbei um eine 
Kombination aus Schmelz- und Sinterprozessen handelt, wobei das Sintern von weit größe-
rer Relevanz ist (Kapitel 2.3.1). Das entstehende Sintergefüge weist dabei die thermischen 
Eigenschaften von massivem Silber auf (Kapitel 5.1.2), sodass ein großes Potential für das 
Fügen temperaturbeständiger Verbindungen bei gleichzeitig niedriger Fügetemperatur gege-
ben ist. Dies ist für verschiedenste Fügeaufgaben von großem Interesse (siehe Kapitel 1). In 
der vorliegenden Arbeit konnte bspw. neben den bereits genannten Cu-Cu-Verbindungen 
erfolgreich eine Metall-Keramik-Verbindung hergestellt werden (Kapitel 5.5). Durch den nur 
kurzzeitig auftretenden Schmelzprozess kann jedoch keine Fließfähigkeit der Nanopaste 
ausgenutzt werden. Zudem muss, im Vergleich zum Löten, mit einem veränderten Anbin-
dungsmechanismus gerechnet werden, da die Diffusion zumeist nur in der festen Phase und 
damit mit deutlich geringerer Geschwindigkeit abläuft (Kapitel 5.3.3). Um Diffusionsvorgänge 
innerhalb der Fügenaht (zwischen den Partikeln) sowie zwischen Fügenaht und Substrat zu 
gewährleisten, ist eine gewisse Aktivierungsenergie erforderlich, sodass insbesondere der 
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Druck, aber auch die Temperatur und die Haltezeit nicht beliebig verringert werden können 
(Kapitel 5.3.2). 
Untersuchungen zum Fügen von Stählen mit einer Ni-Nanopaste (Kapitel 6) zeigen, dass die 
Erkenntnisse des Systems Ag-Cu nicht ohne Weiteres auf ein anderes Werkstoffsystem 
übertragen werden können. So übt bei der Kombination Ni-Fe die Fügetemperatur einen 
größeren Einfluss auf die erreichbaren Festigkeiten aus, als der Fügedruck. Demnach ist der 
Einfluss der Prozessparameter für jedes einzelne, interessierende System zu untersuchen. 
Mit der selbst hergestellten und noch optimierbaren Ni-Nanopaste können bereits hohe Fes-
tigkeiten von Verbindungen mit Stählen erzielt werden, sodass bei weiteren Untersuchungen 
Ni-Nanosuspensionen ein bedeutendes Potential als Alternative für im Hartlötbereich oftmals 
verwendete Ni-Basislote beigemessen werden kann. 
Neben den bereits genannten nanopartikelhaltigen Suspensionen wurde in Kapitel 7 mit Pre-
cursoren eine weitere Klasse von möglichen Fügewerkstoffen vorgestellt. Der entscheidende 
Unterschied zu Nanosuspensionen liegt darin, dass die Nanopartikel erst während des Er-
wärmungsprozesses in-situ gebildet werden. Damit ergibt sich eine deutlich vereinfachte 
Handhabbarkeit im Vergleich zu nanopartikelhaltigen Suspensionen. Aber auch weitere be-
deutende Vorteile, wie Langzeitstabilität sowie eine einfache und kostengünstige Synthese, 
lassen auf ein enormes Potential dieser metallorganischen Verbindungen schließen, mit de-
nen, obgleich deren Entwicklung noch nicht abgeschlossen ist, schon vielversprechende 
Ergebnisse erzielt werden können. 
 
Folgerungen 
Mit der vorliegenden Arbeit konnte das grundsätzliche Potential von Nanopartikeln zum Fü-
gen bei niedrigen Temperaturen – auch als Alternative für Hartlötprozesse – aufgezeigt wer-
den. Für eine Überführung in die industrielle Praxis sind dennoch weitere Untersuchungen 
erforderlich. Dabei muss, entsprechend des jeweiligen Anwendungsfalles und den an die 
Bauteile gestellten Anforderungen, das jeweils interessierende System aus Substrat und 
Fügewerkstoff betrachtet werden, da eine Übertragung zwischen verschiedenen Werkstoff-
systemen offenbar nicht möglich ist. 
Die bisher bestehende Notwendigkeit, einen Druck während des Fügevorganges aufbringen 
zu müssen, ist grundsätzlich als negativ zu bewerten, da hierzu weitreichende konstruktive 
Änderungsmaßnahmen erforderlich sind (Errichtung von Fügeanlagen, mit denen eine 
Druckaufbringung möglich ist; Veränderung der Probengeometrie). Die Verringerung des 
Druckes stellt daher eine der Hauptherausforderungen für die Weiterentwicklung des Füge-
prozesses dar. Da ohne bzw. mit geringem Druck das Versagen an der Grenzfläche zwi-
schen Substrat und Fügenaht erfolgt, muss mit geeigneten Maßnahmen die Diffusionsmög-
lichkeit zwischen Substrat und Fügenaht erhöht werden, um auch bei drucklosen Fügevor-
gängen hohe Verbindungsfestigkeiten zu erreichen. Aufgrund der angestrebten niedrigen 
Fügetemperatur scheidet eine Erhöhung dieser aus. Weitere Möglichkeiten, das Diffusions-
vermögen zu erhöhen, stellen einerseits eine Verlängerung der Haltezeit und andererseits 
das gezielte Einbringen einer Defektstruktur in die Substratoberfläche dar. Da nach den bis-
herigen Erkenntnissen die Haltezeit überproportional verlängert werden müsste, um eine 
deutlich verstärkte Diffusion zu erreichen (Kapitel 5.3.2.3), wird insbesondere der Oberflä-
chenaktivierung des Grundwerkstoffes ein großes Forschungspotential für weitere Arbeiten 
beigemessen. Dabei könnte das Einbringen von Gitterstörungen resp. Versetzungen, welche 
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Diffusionspfade darstellen, bspw. durch mechanisches Strahlen, Aushärtungen oder Neutro-
nenbestrahlung [162], zielführend sein. Aber auch geeignete Oberflächenbeschichtungen 
können zu höheren Verbindungsfestigkeiten führen (Kapitel 5.3.2.6 und 6.2.2) und sollten 
tiefgründiger untersucht werden. 
Prozessseitig ist weiterhin die Untersuchung von Zwischenhaltezeiten interessant, die zu 
einem verbesserten Austreiben der Organik führen könnte. Zudem wären Untersuchungen 
von Interesse, wie sich ein ultraschallunterstütztes Fügen auf die Qualität der Verbindungen 
(mikrostrukturelle Ausbildung der Fügenaht, Entfernung benetzungshemmender Oxidschich-
ten) auswirkt, oder gar, ob ein Fügen ausschließlich mit Ultraschall, ohne zusätzliche thermi-
sche Aktivierung, möglich ist. 
Weiterhin ergibt sich ein enormes Forschungspotential in der Pastenchemie, da sich die 
chemische Zusammensetzung der Nanosuspensionen resp. Precursoren entscheidend auf 
die erreichbaren Festigkeiten auswirkt. Wichtige Anforderungen an die Pasten, die entspre-
chend der jeweiligen Anwendung anzupassen sind, sind dabei: 
 Ein hoher Partikelgehalt. In diesem Zusammenhang ist die in Kapitel 7.2.2 aufge-
zeigte Möglichkeit, µm-Partikel als Füllstoff einzubringen, ein interessanter Ansatz-
punkt für weitere Arbeiten. 
 Eine möglichst kleine Partikelgröße, um eine große Oberflächenenergie nutzen zu 
können (Schmelz- vs. Sinterprozess). 
 Geeignete und aufeinander abgestimmte organische Bestandteile mit angepassten 
Zersetzungstemperaturen, die sich, entsprechend des Anwendungsfalles, an der ge-
forderten Fügetemperatur orientieren sollten. Idealerweise sollte die Zersetzungstem-
peratur der Partikelumhüllungen zudem an die Größe der Nanopartikel angepasst 
sein, sodass die Degradation in dem Temperaturbereich erfolgt, in dem die Partikel 
schmelzen (dabei wird angenommen, dass ein – wenn auch nur kurzzeitiger – 
Schmelzprozess durch höhere Diffusionsgeschwindigkeiten zu verbesserten Verbin-
dungseigenschaften führt). Weiterhin ist es für verschiedene Fügeaufgaben von Inte-
resse, ein Fügen unter Schutzgas oder Vakuum zu realisieren, was eine Zersetzung 
auch ohne Anwesenheit von Sauerstoff erfordert. In diesem Zusammenhang ist die in 
Kapitel 7.2.2 bereits erfolgreich aufgezeigte Möglichkeit, sauerstoffliefernde Zusätze 
(bspw. Ag2O) zuzugeben, die die Oxidationsreaktion der Umhüllungen begünstigen, 
von Interesse. 
 Zugabe geeigneter Zusätze. So konnten in Kapitel 7 durch die Zugaben von Füll-
stoffen (Ag-µm-Partikel) und sauerstoffliefernden Partikeln (Ag2O) sowie der Integra-
tion eines Flussmittels in Precursoren verbesserte Verbindungsfestigkeiten erreicht 
werden. Diese vielversprechenden Ansätze sollten weiter untersucht und ausgebaut 
werden. 
Die genannten Precursoren stellen generell eine vielversprechende Alternative für Nanosus-
pensionen dar, mit deren Weiterentwicklung sich noch ein bedeutendes Forschungspotential 
ergibt. Insbesondere die Möglichkeit, verschiedenste Elemente (bspw. Ni) zu verarbeiten, 
lässt auf ein enormes Anwendungspotential schließen. Aufgrund der hohen Festigkeiten bei 
RT und erhöhten Temperaturen werden Nickelbasislote im Hartlötbereich sehr häufig einge-
setzt, sodass weitere Untersuchungen zur Verwendung von Ni-Nanopartikeln (nicht nur als 
nanopartikelhaltige Suspensionen, sondern auch als Precursoren) als mögliche Alternative 
für Nickelbasislote anzustreben sind. 
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Eine Erweiterung der Werkstoffpalette (nicht nur der Füge- sondern auch der Grundwerk-
stoffe) und die für den entsprechenden Anwendungsfall erforderlichen Prüfungen (bspw. 
Dauerfestigkeit) stellen ebenso einen weiteren Forschungsschwerpunkt dar. 
In diesem Zusammenhang kann der in Kapitel 2.2.2 bereits angesprochenen Laserablation, 
einer relativ neuen Methode zur Erzeugung von nanopartikelhaltigen Suspensionen, ein be-
deutendes Potential beigemessen werden. Ein großer Vorteil dieser Herstellungsmethode 
liegt darin, dass der Werkstoffpalette keine Grenzen gesetzt sind. Bspw. können Nanosus-
pensionen aus beliebigen Legierungen hergestellt werden, sodass die Zusammensetzung 
des Fügewerkstoffes der des Substrates angepasst werden kann. 
Zusammenfassend ergibt sich für weitere Forschungsarbeiten noch ein weites Feld. Auf-
grund der Komplexität der Faktoren, die die Verbindungseigenschaften beeinflussen sowie 
den unterschiedlichsten Anforderungen, die sich für die jeweiligen Anwendungsfälle ergeben, 
sollten sich weitergehende Untersuchungen auf spezielle Fügeaufgaben resp. Anwendungs-
beispiele fokussieren. 
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Die Diskussionen über mögliche Risiken bei der Verwendung von Nanopartikeln haben im 
Zuge verstärkter Forschungsbestrebungen zur Anwendung dieser Materialien in den letzten 
Jahren stark zugenommen [276]. Dabei bestehen auch in der Nanotoxikologie noch viele 
offene Fragen bzgl. gesundheitlicher Auswirkungen bei der Exposition des Menschen mit 
Nanopartikeln [276]. 
Die in der vorliegenden Arbeit verwendeten nanopartikelhaltigen Suspensionen bieten einen 
entscheidenden Vorteil, da die Nanopartikel, im Vergleich zu Nanopulvern, gebunden vorlie-
gen und somit eine inhalative Aufnahme ausgeschlossen ist. Dennoch müssen auch bei der 
Anwendung von Nanosuspensionen bestimmte Sicherheitsvorkehrungen getroffen werden, 
um eventuelle gesundheitliche Gefahren auszuschließen. Bisher gibt es keine allgemeingül-
tigen Standards resp. Vorschriften zum Umgang mit Nanomaterialien. Daher können im Fol-
genden lediglich Hinweise – die sich im Verlauf der Arbeit mit den Suspensionen als wichtig 
herausgestellt haben – gegeben werden, welche Aspekte beim Umgang mit Nanosuspen-
sionen zu beachten sind. 
 Um eine dermale Aufnahme der Nanopartikel zu vermeiden, sind zwingend Schutz-
handschuhe beim Umgang mit den Suspensionen zu tragen. Dabei ist zu beachten, 
dass mit Pasten kontaminierte Handschuhe direkt nach Beendigung der jeweiligen 
Tätigkeit getrennt zu entsorgen sind (siehe auch vorletzter Punkt), um eine Verunrei-
nigung anderer Gegenstände mit Nanopartikeln zu verhindern. 
 Grundsätzlich ist durch geeignete Arbeitskleidung jeglicher Hautkontakt mit den Sus-
pensionen zu vermeiden. 
 Aufgrund der z.T. unbekannten organischen Bestandteile der in Kapitel 5 verwende-
ten kommerziellen Ag-Nanopaste erfolgte die Applikation der Pasten in einem Labor-
abzug. 
 Um eine inhalative Aufnahme der abdampfenden Organik während des Fügeprozes-
ses zu vermeiden, sollte dieser unter einer Absaugung bzw. einem Abzug erfolgen. 
Zusätzlich ist der Einsatz von Atemschutzmasken sinnvoll, wobei für die vorgestellten 
Versuche ein Atemschutzgerät mit einem Kombinationsfilter (Gas- und Partikelfilter) 
der Klasse A2 B2 E2 K2 Hg-P3 R D (siehe auch [277]) verwendet wurde. 
 Mit nanopartikelhaltigen Suspensionen kontaminierte Abfälle (Reinigungstücher, 
Handschuhe etc.) sollten getrennt gesammelt und entsorgt werden. Da es in 
Deutschland bisher noch keine gesetzlichen Vorschriften zur Entsorgung von Nano-
partikeln gibt, wurden die kontaminierten Abfälle nach der Abfallverzeichnis-
Verordnung (AVV) [278] entsprechend  der  Abfallschlüsselnummer  070710   („Andere  
Filterkuchen,  gebrauchte  Aufsaugmaterialien“,  „Verbrauchte Filter- und Aufsaugmas-
sen mit schädlichen Verunreinigungen“) als Sonderabfall entsorgt. 
 Um schädliche Abfälle zu reduzieren, ist es sinnvoll, nicht mehr verwendbare Nano-
pasten (bspw. nach Ablauf der Haltbarkeit) zu schmelzen und damit in Bulk-Material 
umzuwandeln. 
Mit den in Kapitel 7 vorgestellten Precursoren ergibt sich eine deutlich vereinfachte Hand-
habbarkeit beim Umgang mit den Materialien, da aufgrund der in-situ Erzeugung der Nano-
partikel während des Fügeprozesses ein Kontakt des Menschen mit Nanopartikeln ausge-
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schlossen ist32. Allerdings entstehen auch bei den Precursoren während des Fügeprozesses 
Dämpfe, deren Aufnahme durch den Menschen mit geeigneten Maßnahmen (Absaugung, 
Atemschutzmaske) zu verhindern ist. Bei der Entsorgung von mit Precursoren verunreinigten 
Hilfsmitteln (Reinigungstücher etc.) müssen zwei Aspekte beachtet werden: Einerseits sind 
zwar keine Nanopartikel enthalten, andererseits werden bei einer Erwärmung Nanopartikel 
gebildet, was zeigt, dass auch der weitere Entsorgungskreislauf einen maßgeblichen Ein-
fluss auf eine korrekte Entsorgung hat. Aufgrund der unklaren (Rechts-) Lage erfolgte die 
Entsorgung wie bei den Nanopasten als Sonderabfall. 
Generell besteht insbesondere bzgl. der Entsorgung, nicht nur der Precursoren, sondern 
auch der nanopartikelhaltigen Suspensionen, Bedarf an gesetzlichen Regelungen. So wurde 
bspw. in der Schweiz bereits im Jahr 2010 ein Konzeptpapier [279] verfasst, welches die 
Entsorgung von Nanopartikeln regelt. 
                                                          
32 Das Tragen von Schutzhandschuhen bei der Applikation ist aufgrund der enthaltenen chemischen 
Substanzen dennoch ratsam. 
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Die vorliegende Arbeit deckt ein großes Potential von nanopartikelhaltigen Suspensionen auf 
Ag- und Ni-Basis sowie von Ag-Precursoren, die während des Erwärmungsprozesses Nano-
partikel bilden, zum Fügen bei niedrigen Temperaturen auf. Es kann gezeigt werden, dass 
das Fügen mit Nanopartikeln nicht nur eine Alternative für Weichlötverbindungen, sondern 
auch für Hartlötverbindungen darstellt. So können bei Verwendung einer kommerziellen Ag-
Nanopaste (Substrat: Cu) bei einer Temperatur von 300 °C höhere Verbindungsfestigkeiten 
als mit einem konventionellen Hartlot auf AgCu-Basis (Löttemperatur: 780 °C) erreicht wer-
den. Um dem Hartlöten vergleichbare Eigenschaften zu erzielen, ist jedoch das Aufbringen 
eines hohen Fügedruckes notwendig. Der Druck führt zu einer deutlich erhöhten Sinteraktivi-
tät sowohl zwischen den Partikeln innerhalb der Fügenaht, als auch zwischen Fügenaht und 
Substrat sowie zu einer signifikanten Verdichtung resp. Kompaktierung der Fügenaht und 
beeinflusst daher entscheidend das Festigkeitsverhalten. Untersuchungen zum Einfluss ver-
schiedener Prozessparameter zeigen, dass neben dem Druck, der mit Abstand den größten 
Einfluss auf die erreichbaren Festigkeiten ausübt, auch die Fügetemperatur, die Haltezeit, 
die Dicke des Pastenauftrages und die Größe der Fügefläche das Festigkeitsverhalten be-
einflussen. Der Einfluss der Aufheizgeschwindigkeit, der Oberflächenvorbehandlung und  
-modifikation, einer Vortrocknung sowie einer nachträglichen Wärmebehandlung ist im be-
trachteten Parameterbereich hingegen marginal. 
Weiterhin werden erste Ergebnisse zum Fügen von Stählen mit einer Ni-Nanopaste vorge-
stellt, mit der bereits hohe Verbindungsfestigkeiten erzielt werden können, sodass sich bei 
weiteren Untersuchungen ein bedeutendes Potential als Alternative für im Hartlötbereich 
oftmals verwendete Ni-Basislote ergibt. Die Ergebnisse mit der Ni-Nanopaste zeigen zudem, 
dass es beim Fügen mit Nanosuspensionen nicht ohne Weiteres möglich ist, die Erkenntnis-
se eines Werkstoffsystems auf ein anderes zu übertragen. Während beim Fügen mit der Ag-
Nanopaste und Cu als Substrat insbesondere der Fügedruck entscheidend das Festigkeits-
verhalten beeinflusst, übt beim Fügen der Stähle mit der Ni-Nanopaste die Fügetemperatur 
einen größeren Einfluss als der Druck aus. Demnach ist für jedes einzelne, interessierende 
System aus Substrat und Zusatzwerkstoff der Einfluss der Prozessparameter zu untersu-
chen. 
Schließlich wird mit Ag-Precursoren eine weitere Klasse möglicher Fügewerkstoffe vorge-
stellt, die erst während des Erwärmungs- bzw. Fügeprozesses Nanopartikel bilden, was in 
einer deutlich vereinfachten Handhabbarkeit resultiert. Mit den vorgestellten Precursoren 
können teilweise schon gleichwertige Festigkeitseigenschaften im Vergleich zur kommerziel-
len Ag-Nanopaste erzielt werden. Da die Entwicklung der verwendeten Precursoren noch 
nicht abgeschlossen ist und mit weiteren Entwicklungen noch höhere Festigkeiten der Ver-
bindungen zu erwarten sind, kann den Precursoren ein großes Potential als Fügewerkstoff 
beigemessen werden. 
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A – Chemische Zusammensetzung der verwendeten Grundwerkstoffe 
 
Anhang A1 – Chemische Zusammensetzung Cu-ETP (EN: CW004A), Angaben in Gew.-
% [248] 
Bi O Pb Andere Cu 




Anhang A2 – Chemische Zusammensetzung des unlegierten Qualitätsstahles DC01 
(EN: 1.0330) [280] und des Chrom-Nickel Stahles X5CrNi18-10 (EN: 1.4301) [281], An-
gaben in Gew.-%  
 Cr Ni C Si Mn P S N Fe 











B – Oberflächenvorbehandlungen von Cu und CrNi-Stahl 
 
Anhang B1 – Parameter der PVD-Beschichtung auf Cu 
Target Ag (Reinheit: 99,99 Gew.-%, Fa. FHR) 
Dauer 5 min 
Gas Ar6.0 
Volumenstrom 50 sccm 
Target-Substrat-Abstand 50 mm 
Basisdruck 2,1–4,3 ∙ 10-5 mbar 
Leistung 200 W 
Spannung 436–469 V 




Anhang B2 – Parameter des Kaltgasspritzens auf den CrNi-Stahl 
 Al-Zwischenschicht Cu-Schicht 
Spritzpulver 20–45 µm, Fa. GTV 10–38 µm, Fa. FST 
Spritzabstand 30 mm 30 mm 
Verfahrgeschwindigkeit 0, 3 m/s 0, 3 m/s 
Zeilenabstand 2 mm 2 mm 
Anzahl Layer 2 1 
Rotationsgeschwindigkeit Pulver-
förderer 0,5 U/min 0,5 U/min 
Solltemperatur Pistole 350 °C 370 °C 
Druck Pistole 27 bar 27 bar 
Flussmenge Prozessgas (Ist) 950 sl/min 950 sl/min 
Flussmenge Pulvergas (Ist) 70 sl/min 70 sl/min 




Anhang B3 – Parameter der PVD-Beschichtung auf den CrNi-Stahl 
 Ti-Zwischenschicht Ag-Schicht 
Target Ti (Reinheit: 99,5 Gew.-%, Fa. Heraeus) 
Ag (Reinheit: 99,99 Gew.-%, Fa. 
FHR) 
Dauer 8 min 10 min 
Gas Ar6.0 Ar6.0 
Volumenstrom 50 sccm 50 sccm 
Target-Substrat-Abstand 90 mm 90 mm 
Basisdruck 1,5–1,9 ∙ 10-5 mbar 2,1–4,3 ∙ 10-5 mbar 
Leistung 100–400 W 100–200 W 
Spannung 255–269 V 410–430 V 
Strom 373–1569 mA 243–469 mA 
Anhang 
B – Oberflächenvorbehandlungen von Cu und CrNi-Stahl 
 
Anhang B4 – Parameter des elektrolytischen Beizens des CrNi-Stahles 
Nach dem elektrolytischen Beizen wurden die Proben galvanisch verzinkt (von nass zu 
nass), um eine erneute Passivschichtbildung zu vermeiden. Die aufgebrachte Zinkschicht 
wurde vor dem Fügeprozess unter Luftabschluss in einer Glove-Box durch Beizen in 10 %-
iger Salzsäurelösung entfernt. Anschließend erfolgte ebenfalls in der Glove-Box (unter Luft-
abschluss) der Auftrag der Nanopaste, sodass von einer nahezu oxidfreien Substratoberflä-
che ausgegangen werden kann. 
Elektrolytisches Beizen 
Entfettung 5 min in Tetrachlor-ethylen (RT) 
Beizlösung 30 %-ige Schwefel-säurelösung 
Beiztemperatur RT 
Stromdichte 20 A/dm², kathodisch 






NCZ Dimension K) 
Temperatur 30 °C 
Stromdichte 2,5 A/dm² 




Anhang B5 – Parameter der galvanisch aufgebrachten Nickelschicht auf den CrNi-
Stahl 
Vor der Beschichtung mit Nickel wurden die Stahl-Substrate elektrolytisch gebeizt. Der 
Schritt zwischen Beizen und Beschichten erfolgte von nass zu nass. 
Elektrolytisches Beizen 
Entfettung 5 min in Tetrachlor-ethylen (RT) 
Beizlösung 30 %-ige Schwefel-säurelösung 
Beiztemperatur RT 
Stromdichte 20 A/dm², kathodisch 





Elektrolyt (150 g/l 
Nickelchlorid, 43 ml/l 
37 %-ige Salzsäure) 
Temperatur RT 
Stromdichte 4 A/dm² 






C – Mikrostruktur der konventionell gelöteten Verbindungen 
 


















Anhang C2 – REM-Aufnahme der Weichlötverbindung (Sn97Cu3) 
 
 







































                                      D – Vergleich der Korngröße des Kupfer-Grundwerkstoffes zwischen 
Referenzprobe und einer hartgelöteten Verbindung 
 
Anhang D1 – Lichtmikroskopische Aufnahme des Cu-Gefüges der Referenzprobe 
Mittels Linienschnittverfahren wird die Korngröße des gefügten Kupfers zu 23,2 µm bestimmt 
und entspricht damit nahezu der Ausgangskorngröße des Cu im Anlieferungszustand von 







Anhang D2 – Lichtmikroskopische Aufnahme des Cu-Gefüges einer Hartlötverbindung 
Aufgrund der hohen Löttemperatur von 780 °C ist ein entartetes Kornwachstum zu beobach-
ten. Neben extrem großen Körnern liegen auch noch kleine Körner vor, da sich die Körner 
gegenseitig im Wachstum blockieren. Eine Bestimmung der Korngröße ist mittels Linien-






E – Thermisches Verhalten der Ni-Nanopaste an Luft 
 
Anhang E1 – DSC- und TG-Analyse der Ni-Nanopaste an Luft 
Analyse bis 1500 °C an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min 
Der exotherme Peak bei einer Temperatur von 340 °C entspricht einer Oxidation der Ni-
Nanopartikel, die mit einem sprunghaften Masseanstieg verbunden ist. Bei weiterer Wärme-
zufuhr können keine weiteren Reaktionen, auch kein Phasenübergang bei Erreichen der 






F – Linescan der Fügeverbindung des DC01 mit der Ni-Nanopaste 
 
Anhang F1 – REM-Aufnahme und Linescan der Fügeverbindung bei einer Temperatur 
von 650 °C 
Fügeverbindung: DC01 gefügt mit Ni-Nanopaste 



























           Ni-Fügenaht             Grundwerkstoff DC01 
2 µm 
Anhang 
F – Linescan der Fügeverbindung des DC01 mit der Ni-Nanopaste 
 
Anhang F2 – REM-Aufnahme und Linescan der Fügeverbindung bei einer Temperatur 
von 850 °C 
Fügeverbindung: DC01 gefügt mit Ni-Nanopaste 















            Ni-Fügenaht               Grundwerkstoff DC01 
2 µm 
Anhang 
G – Linescan der Fügeverbindung des CrNi-Stahles mit der Ni-Nanopaste 
 
Anhang G1 – REM-Aufnahme und Linescan der Fügeverbindung bei einer Temperatur 
von 850 °C 
Fügeverbindung: CrNi-Stahl gefügt mit Ni-Nanopaste 














           Ni-Fügenaht         Grundwerkstoff CrNi-Stahl 
2 µm 
Anhang 
H – TG-Kurven des Precursors 2 mit und ohne Zusätzen 
 
Anhang H1 – TG-Kurve des zu einer Paste verarbeiteten Precursors 2 im Vergleich zur 
TG-Kurve der Paste mit Zusatz von Ag2O- und Ag-µm-Partikeln 
Analyse bis 500 °C an Luft, Aufheizgeschwindigkeit: 10 K/min 
Durch die Zugabe von Ag2O- und Ag-µm-Partikeln kann der Metallgehalt des Precursors 2 
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